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Les composites à matrice métallique de type SiC/Ti font l’objet depuis plus de trente ans 
de nombreuses études et ont suscité un intérêt particulier dans les domaines aéronautique et 
spatial. Les avancées technologiques dans le domaine aéronautique requièrent en particulier 
des matériaux présentant de bonnes propriétés mécaniques spécifiques parfois à des 
températures élevées et dans des environnements agressifs. Les composites à matrice de titane 
renforcés par des filaments céramiques (SiC/Ti) constituent une classe de matériaux 
susceptibles de répondre à ces demandes. 
Ces matériaux présentent l’avantage de faire supporter une part importante des 
sollicitations à la composante céramique du matériau, plus rigide, de meilleure tenue à haute 
température et dont la discrétisation et le caractère filiforme pallient sa fragilité. Les 
applications aéronautiques envisagées par Snecma Moteurs sont essentiellement le 
renforcement annulaire des disques des étages chauds de compression de turboréacteurs, 
permettant d’atteindre un gain de masse important en transférant l’essentiel des sollicitations 
circonférentielles, engendrées par la rotation des disques, à haute température, au renfort 
filamentaire. 
Les points forts des composites SiC/Ti pour ces applications aéronautiques sont leurs 
résistances spécifiques accrues au fluage et à la fatigue thermomécanique. Cependant, leur 
coût de production ainsi que les problèmes liés aux interactions physico-chimiques entre les 
constituants constituent des verrous à leur industrialisation. 
Pour pallier ces difficultés, Snecma Moteurs a développé un nouveau procédé bas coût de 
mise en oeuvre par voie liquide de ces composites, permettant une grande productivité. Ce 
procédé nommé Enduction à Grande Vitesse (EGV) consiste à faire défiler à grande vitesse le 
filament céramique, revêtu d’une couche protectrice de carbone pyrolytique, dans un bain 
d’alliage liquide avant de refroidir rapidement le filament enduit ainsi obtenu. 
Malgré les vitesses élevées utilisées pour enduire les filaments d’alliage de titane par EGV, 
une quantité notable de carbone est transférée dans la gaine de titane liquide. Compte tenu de 
la haute réactivité en température du titane avec le carbone, ce transfert induit l’apparition 
d’une zone de réaction interfaciale fragilisante, au cours de la solidification de la gaine de 
Ti6242S déposée. De plus, les conditions extrêmes de couplage associées à la mise en oeuvre 
par EGV tendent à favoriser l’obtention de composites filamentaires dont la morphologie 
générale s’éloigne des spécifications en terme de concentricité et de circularité entre le 
filament et la matrice. 
Le contrôle du taux de carbone transféré et de ses effets nécessitent donc une étude 
approfondie associant l’évaluation et la compréhension des phénomènes physico-chimiques et 
mécaniques mis en jeu lors de l’opération EGV. Par ailleurs, les autres types de défauts 
susceptibles d’affecter les performances mécaniques des composites résultants, tels que la 
concentricité filament/matrice, doivent être clairement identifiés et leurs effets quantifiés de 
manière à poursuivre l’ajustement des conditions d’élaboration et contribuer à la définition et 
au respect des spécifications. 
Dans un but de compréhension et d’amélioration des conditions de couplage 
filament/matrice, afin de bénéficier conjointement des performances propres à la matrice et au 
renfort considérés séparément, l’étude présentée vise principalement les objectifs suivants :   
− identifier l’ensemble des manifestations liées au couplage filament/matrice et 
l’influence des conditions d’ EGV, 
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− évaluer la nocivité des transferts de carbone induits par l’opération d’EGV et 
préciser les mécanismes inhérents à la solidification dans les conditions EGV et 
en présence de carbone,  
− limiter la mise en solution du carbone dans le titane liquide tout en favorisant le 
mouillage du filament par l’alliage liquide grâce au dépôt éventuel d’un 
revêtement céramique réfractaire et/ou consommable préalablement à l’opération 
d’EGV, ou par ajustement des conditions d’EGV, 
− éliminer si nécessaire les effets néfastes de ces transferts de carbone grâce à des 
traitements thermiques 
− caractériser l’ensemble de la microstructure de la gaine d’alliage de titane et plus 
particulièrement la zone de réaction interfaciale afin de comprendre et contrôler 
les phénomènes physico-chimiques associés à leur formation et à leur 
modification en température 
− évaluer les caractéristiques mécaniques des filaments enduits de manière à mettre 
en évidence les évolutions des performances de la matrice et du renfort à 
différentes étapes de l’élaboration 
Le premier chapitre de ce document est bibliographique. Il présente une synthèse des 
différentes études visant à renforcer des métaux par des céramiques filiformes et qui ont mis 
en évidence l’intérêt industriel de composites à matrice métallique de type SiC/Ti pour des 
applications dans des domaines de haute technologie tels que l’aéronautique. L’interaction 
titane/carbone généralement associée aux différentes voies de mise en œuvre de ces 
composites est également développée car elle représente un point clé de l’étude de ces 
matériaux ; il y sera fait référence à plusieurs reprises dans le manuscrit. Enfin, le nouveau 
procédé de mise en œuvre par voie liquide de composites SiC/Ti développé par Snecma 
Moteurs est détaillé avec dans un premier temps la description de la technologie du procédé et 
des constituants utilisés et dans un deuxième temps les premiers résultats physico-chimiques 
et mécaniques de ces matériaux ainsi que les problématiques à traiter pour permettre leur 
industrialisation. 
Le deuxième chapitre du document concerne l’interprétation des manifestations de 
l’interaction filament/matrice lors de la mise en œuvre de composites SiC/Ti par le procédé 
Snecma Moteurs. La mouillabilité des filaments par la matrice liquide et le transfert de 
carbone depuis le revêtement des filaments SiC vers la matrice sont abordés afin de mettre en 
évidence leurs rôles et effets sur les caractéristiques morphologiques, chimiques et 
mécaniques des composites synthétisés. De plus, une première approche microstructurale est 
présentée. 
Le troisième chapitre de ce document est composé de deux parties distinctes. Il a trait à la 
présentation théorique d’un modèle de refroidissement et de solidification des composites 
filamentaires élaborés par EGV et à la confirmation expérimentale de ce modèle par une 
caractérisation exhaustive de la zone interfaciale filament/matrice. 
Le quatrième chapitre est consacré aux voies d’optimisation des composites SiC/Ti 
élaborés selon le procédé de mise en œuvre Snecma Moteurs, l’objectif étant de limiter le 
transfert de carbone qui tend à fragiliser le filament, la matrice et par conséquent le composite 
dans son ensemble. Deux voies technologiques permettant d’améliorer les performances de 
ces matériaux sont présentées. Chacune d’elles intervient à un niveau distinct de la mise en 
œuvre, soit avant même la mise en contact du filament et de la matrice liquide par un pré-
revêtement du filament SCS-6 améliorant les conditions de mouillage, soit après l’enduction 
liquide du filament céramique par un refroidissement forcé à l’aide d’un système convectif 
spécifique. 
 2 
Le dernier chapitre est quant à lui dédié à la description de la microstructure de la matrice 
d’alliage base titane ainsi qu’à la quantification des contraintes résiduelles internes au 
composite et à leurs effets sur les performances mécaniques en traction. Les composites 
filamentaires bruts d’enduction ainsi que traités thermiquement sont caractérisés afin de 
déterminer les évolutions microstructurales et mécaniques associées.   
De l’ensemble de ces chapitres devraient émerger des réponses à la problématique 
brièvement abordée précédemment ou du moins des indications susceptibles d’améliorer les 









































































































Chapitre 1 :  UN NOUVEAU PROCÉDÉ 
D’ÉLABORATION DE MATÉRIAUX COMPOSITES À 
MATRICE D’ALLIAGE BASE TITANE 
1.1 Le renforcement des métaux par des céramiques filiformes 
Les métaux et alliages métalliques font l’objet d’une utilisation encore très importante mais 
de moins en moins massive dans des domaines de haute technologie tels que l’aéronautique et 
l’aérospatial. Certes, leurs propriétés mécaniques, en terme de rigidité, de résistances, de 
ductilité et de ténacité, leurs confèrent d’excellents atouts et en particulier une grande fiabilité 
pour la réalisation de pièces de structure, mais leur densité exige des efforts d’allègement ou 
leur remplacement par des matériaux moins denses tels que les composites à matrice 
polymère (CMP). Cependant, la bonne tenue mécanique des métaux à des températures où la 
tenue des polymères devient problématique incite, en particulier pour des utilisations à plus de 
300°C, à rechercher l’augmentation des caractéristiques spécifiques des alliages métalliques. 
Dès les années 1970, un effort important a été consacré à la réalisation de matériaux 
composites à matrice métallique (CMM). L’objectif était de développer des matériaux légers 
présentant de bonnes propriétés mécaniques spécifiques en terme de rigidité, de résistance à la 
rupture et à la fatigue mais aussi en terme de fluage, ce que ne permettent pas les matériaux 
composites à matrice organique au-delà d’une température très modérée. 
En effet, après de nombreuses années consacrées au renforcement des alliages métalliques 
par ajustement des éléments d’addition, par contrôle des microstructures et par durcissement 
structural, la réalisation de composites particulaires [BAC02] a montré quelle pouvait être 
l’efficacité d’un renforcement de taille micronique. Les fractions volumiques de particules 
susceptibles d’être incorporées dans un alliage métallique peuvent en effet être beaucoup plus 
importantes que celles des précipités d’un alliage à durcissement par précipitation. A titre 
d’exemple, le renforcement d’alliages base aluminium par plusieurs dizaines de pour-cent 
volumiques de particules de SiC de quelques microns de diamètre, a permis d’augmenter de 
manière très significative les caractéristiques mécaniques des alliages correspondants en leur 
conservant une ductilité non négligeable [BAC02]. 
En fait, en terme de fraction volumique d’éléments de grande dureté, il est possible de 
considérer que les CMM à renfort particulaire sont intermédiaires entre les Cermets, où 
l’alliage métallique ne constitue qu’un liant, et les alliages à durcissement par précipitation, 
pour lesquels les propriétés propres aux précipités ne viennent guère s’ajouter à celles de 
l’alliage métallique mais dont la présence retarde la plastification. 
1.1.1 Les CMM à renforts filamentaires 
Le renforcement de matrices en alliage métallique par des particules conduit à des 
matériaux quasi isotropes dont les performances mécaniques et en particulier la tenue au 
fluage sont notablement améliorées, mais restent parfois insuffisantes pour justifier le surcoût. 
C’est donc naturellement que les recherches se sont orientées vers des renforts filiformes 
susceptibles, par exemple, de constituer des barrières rhéologiques efficaces vis-à-vis des 
mécanismes de fluage. De nombreuses études ont ainsi été consacrées au renforcement des 
alliages métalliques par des fibres discontinues mais suffisamment longues par rapport à la 
longueur critique de transfert de charge [AIME77]. Ces matériaux restent néanmoins quasi 
isotropes et ne présentent pas l’avantage d’une architecture susceptible de reprendre des 
sollicitations prédominantes dans des directions privilégiées. 
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La nécessité de reprendre des efforts dans une direction particulière, a conduit à orienter le 
renfort suivant une direction privilégiée dans les CMM comme dans les autres types de 
composites et en particulier dans les matériaux composites à matrice organique. Ce besoin a 
justifié les études menées sur les composites directionnels à renforts fibreux ou filamentaires 
pour des applications présentant un cahier des charges fonctionnel bien spécifique. 
La facilité de mise en œuvre des composites à matrice organique à basses températures, 
comparativement à l’élaboration des CMM, permet une utilisation aisée de mèches de fibres 
d’une dizaine de microns de diamètre. Par contre, dans le cas des alliages métalliques, le 
couplage fibre/matrice nécessite une subdivision de la matrice à l’échelle de la fibre, ce qui 
rend beaucoup plus difficile l’utilisation de renforts filiformes de faible diamètre, ne serait-ce 
qu’en raison de la grande réactivité de nombreux alliages métalliques à l’état liquide 
[EVE00]. Il en résulte que le renforcement des alliages métalliques les plus réfractaires doit 
s’appuyer sur des renforts de taille beaucoup plus importante que des fibres de faible diamètre 
pour lesquelles toute interaction chimique fibre/matrice peut être rédhibitoire sur le plan 
mécanique. 
Le renforcement des alliages réfractaires par des filaments céramiques obtenus par dépôt 
chimique en phase vapeur (CVD) s’est révélé d’autant plus justifié que ces renforts présentent 
simultanément des rigidités et des résistances spécifiques très élevées. De plus, le prix 
relativement élevé de ces renforts ne se révèle pas dissuasif par rapport aux gains de 
performances attendus pour des pièces cruciales de haute technologie et de coût élevé, ou 
dans le cas de pièces dont l’allègement conduit à des modifications très importantes et 
favorables des pièces environnantes, conduisant ainsi à d’intéressants taux d’échange.  
Après une première avancée dans les années 1970, les années 1990 ont été marquées par 
une forte mobilisation pour la recherche et le développement de composites à matrice 
métallique renforcés par des fibres longues. Plus particulièrement, les investigations se sont 
focalisées sur les composites à matrice d’alliage base aluminium, obtenus le plus souvent par 
voie liquide, renforcés par des fibres d’alumine, de carbure de silicium ou de carbone, ainsi 
que sur les composites à matrice d’alliage base titane, obtenus principalement par voie solide, 
renforcés par des filaments de SiCCVD. 
1.1.2 Matériaux composites à matrice d’alliage base titane 
En ce qui concerne les matériaux susceptibles de constituer une amélioration par rapport 
aux alliages base titane, les matériaux composites à matrice titane (CMT) du type SiC/Ti 
allient les résistance, rigidité et tenue au fluage des monofilaments de carbure de silicium, à la 
tolérance aux dommages des alliages de titane. Ces matériaux de faible densité sont ainsi 
devenus rapidement un thème de recherche privilégié pour les motoristes tels que Snecma 
Moteurs, General Electric, Pratt & Whitney et MTU. En effet, de nombreuses applications 
aéronautiques ont été envisagées en tant que pièces tournantes et statiques des parties basse et 
haute températures de turboréacteurs. Ces matériaux à haut niveau de performances 
mécaniques peuvent être utilisés en lieu et place d’alliages monolithiques pour réaliser des 
disques de compresseur, des arbres de transmission, ou des renforts locaux au sein de diverses 
pièces. 
Si l’on considère l’introduction de composites SiC/Ti comme renfort annulaire de disques 
de compresseur, il est possible de passer d’une technologie DAM (disque aubagé monobloc) à 
celle d’ANAM (anneau aubagé monobloc) avec un gain de masse de l’ordre de 40% (figure 
1.1). Le disque est remplacé par un anneau capable de supporter les sollicitations 
circonférentielles très importantes induites par la rotation à grande vitesse de la pièce. Tout en 
préservant les performances thermo-mécaniques de la pièce, la majeure partie des efforts 
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circonférentiels est reprise axialement par les fibres de carbure de silicium qui augmentent 
ainsi considérablement la résistance au fluage du matériau base titane utilisé. 
Compte tenu du caractère réfractaire et de la réactivité du titane à haute température, les 
procédés d’élaboration majoritairement employés pour la mise en œuvre de composites 
SiC/Ti sont des voies d’élaboration solide. 
La voie d’élaboration la plus couramment employée est la voie "fibre/feuillard". Des 
feuillards de titane sont disposés de manière régulière entre des radeaux de fibres de carbure 
de silicium maintenues entre elles par un liant organique. La structure en "sandwich" ainsi 
constituée est compactée sous hautes pression et température afin d’obtenir le composite. 
La voie "métallurgie des poudres" consiste quant à elle à mettre en interaction une poudre 
de titane liée avec les filaments de carbure de silicium. Le composite est ainsi mis en oeuvre 
par compaction isostatique à chaud et la densification s’effectue par déformation élasto-
plastique, par fluage ainsi que par diffusion à l’état solide. 
Ces deux méthodes possèdent des inconvénients majeurs, limitant leur industrialisation à 
grande échelle. En effet, hormis le coût élevé des feuillards et poudres d’alliage base titane 
nécessaires à ces deux voies d’élaboration, chacune d’elles donne lieu à des composites au 
sein desquels les fibres sont réparties de manière parfois irrégulière et dont la contamination 
par des résidus de liant n’est pas négligeable. 
Une méthode de mise en œuvre de composites SiC/Ti par voie gazeuse, employée 
notamment par la société 3M, permet de pallier les inconvénients cités précédemment. Il 
s’agit du "dépôt physique en phase vapeur" (PVD) qui consiste à revêtir les filaments par 
évaporation d’alliage de titane à partir, par exemple, du bombardement électronique (EB-
PVD) simultané de diverses cibles métalliques. Les filaments enrobés ainsi obtenus sont 
ensuite arrangés dans une préforme avant compaction à haute température. Cette technique a 
l’avantage de fournir des fractions volumiques précises et une distribution uniforme des 
renforts dans le composite final. Cependant, le contrôle des composition et microstructure de 
la matrice de titane obtenue est difficile et la vitesse de dépôt de l’ordre de 5 à 10 µm par 
minute rend très coûteux ce procédé basse température (figure 1.2). 
1.1.3 Élaboration des CMT par voie liquide 
Pour limiter les coûts de production tout en optimisant les propriétés structurales du 
composite, la réalisation par voie liquide de composés SiC/Ti semblerait être en théorie la 
plus prometteuse. Cependant, elle se heurte à des problèmes de faisabilité liés à la forte 
réactivité du titane à l’état liquide, en particulier vis-à-vis des filaments de carbure de silicium 
revêtus de carbone.  
Le procédé d’élaboration par voie liquide qui a été le plus largement étudié est le 
"revêtement par projection plasma" d’alliage de titane sur des filaments de carbure de silicium 
[COC99]. Le revêtement, à une vitesse de l’ordre de 100 µm par minute, fournit des filaments 
enrobés qui sont ultérieurement mis en forme et compactés. Cependant, les hautes 
températures associées à ce procédé provoquent des chocs thermiques importants entre le 
titane liquide et le substrat et endommagent par conséquent les monofilaments de carbure de 
silicium. 
B.Toloui et S.G.Warrier se sont également intéressés à une mise en œuvre par voie liquide 
en infiltrant rapidement des assemblages de fibres ou en revêtant des filaments par du titane 
liquide à l’aide de systèmes de chauffage inductif ou par lampes infrarouges [WAR96-
a,WAR96-c,WAR95-a]. L’interaction renfort/matrice de quelques dizaines de secondes 
seulement est néanmoins suffisante pour engendrer une forte dissolution du carbure de 
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silicium des fibres ou du revêtement carbone du renfort [WAR95-b,WAR93,WAR96-
b,WAR99]. 
Au vu de ces résultats, les voies d’améliorations envisageables pour une mise en œuvre par 
voie liquide de composites SiC/Ti sont :  
− une protection renforcée du renfort filamentaire face à la réactivité du titane 
liquide, 
− une adaptation de la composition de la matrice pour limiter la diffusion de 
carbone et le cas échéant de silicium, 
− l’utilisation d’un procédé permettant de diminuer la durée de l’interaction à haute 
température entre le renfort et l’alliage de titane 
Dans tous les cas, il convient de s’attarder sur l’interaction carbone/titane qui constitue un 
aspect majeur de l’élaboration des composites à matrice de titane, dont les renforts filiformes 
sont soit en graphite soit revêtus de carbone.  
Il convient également de s’intéresser à un nouveau procédé de couplage entre filaments et 
alliages base titane, proposé par Snecma Moteurs et basé sur le passage à grande vitesse du 
renfort filamentaire dans un bain d’alliage de titane liquide. 
1.2 Interaction Titane/Carbone 
De nombreuses études ont été menées sur l’interaction filament/matrice lors de la mise en 
œuvre de composites à matrice titane. Plusieurs couples d’alliages de titane et de filaments 
revêtus de carbone ont ainsi été analysés et sont référencés dans le tableau 1.1 
[JON88,HAL92,BAI01,HAL93,RIT90,GUO97,MAR83,WAR96-c,DUD97]. Ces travaux 
mettent en évidence, à différentes températures et pour différentes durées de traitements 
thermiques, la formation de plusieurs phases à l’interface filament/matrice. Parmi celles-ci, le 
carbure de titane est systématiquement présent, et rend compte de l’interaction titane/carbone 
développée dans cette partie. 
Plus généralement, l’interaction titane/carbone a été largement appréhendée dans la 
littérature, compte tenu de l’utilisation massive de ce système ne serait-ce qu’en ce qui 
concerne la fonderie du titane utilisant des moules en carbone. Le couple titane/carbone est 
hors équilibre dans un large domaine de températures et se trouve donc instable sur le plan 
thermodynamique. A haute température, la réactivité du titane avec le carbone entraîne la 
formation de carbure de titane. 
Plusieurs mécanismes diffusionnels et réactionnels rendent compte de l’interaction 
titane/carbone, qui régit de manière notable le couplage filament/matrice dans les CMT. 
1.2.1 Dissociation du carbone 
Le contact à haute température entre un filament revêtu de carbone et une matrice d’alliage 
de titane se traduit en premier lieu par une dissociation du carbone. La nature des liaisons 
atomiques et l’orientation cristalline du substrat carbone, jouent un rôle important dans la 
cinétique de rupture des liaisons C-C [PAL01]. 
1.2.2 Diffusion du carbone 
Le carbone, mis progressivement en solution, diffuse spontanément dans la matrice 
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Le flux de diffusion des atomes de carbone dans la matrice est fonction du coefficient de 
diffusion, dépendant de la température, et du gradient de concentration en carbone dans la 
matrice. 
L’expression de ce flux est :  
dx
dCDJ .−=  
avec )exp(. RT
EaDD o −=  le coefficient de diffusion du carbone 
et dx
dC  le gradient de concentration en carbone dans la matrice 
La matrice étant initialement exempte de carbone, le gradient de concentration dx
dC  au 
temps to est très élevé et enrichit d’autant plus la matrice en carbone que les revêtements 
d’alliage de titane sont de faibles épaisseurs. Au fur et à mesure que le carbone diffuse, le 
gradient de concentration se réduit et par la même le flux de diffusion de l’élément carbone 
diminue.  
La vitesse de diffusion des atomes de carbone dans l’alliage de titane est, par ailleurs, 
d’autant plus importante que la température d’élaboration est élevée. Ainsi, une mise en 
œuvre par voie liquide donne lieu à une diffusion à plus longue distance que dans le cas d’une 
élaboration par voie solide. L’évolution du coefficient de diffusion D du carbone dans le 
titane en fonction de la température est représentée à la figure 1.3. La majeure partie des 
résultats d’études effectuées ces vingt dernières années par différentes équipes de recherche y 
est répertoriée [DAH00,KOV96,COL77,SAR68,QUI84,BAD00,KRI97,BUS01,EVE00]. 
Il est important de noter que la diffusion du carbone dans le titane dépend également de la 
nature de la phase allotropique α ou β du titane. La diffusivité du carbone est en effet 
supérieure dans la phase β, ce qui modifie la répartition du carbone dans la matrice en 
fonction de la microstructure de l’alliage. 
1.2.3 Formation d’une phase de carbure de titane 
Compte tenu de l’évolution du coefficient de diffusion du carbone en fonction de la 
température, à la fois la température d’élaboration et la vitesse de refroidissement sont des 
paramètres essentiels dans l’interaction titane/carbone mise en jeu. Les procédés permettant 
de minimiser les durées d’interaction titane/carbone à haute température limitent le transfert 
de carbone dans la matrice et préservent ainsi les propriétés mécaniques. 
En effet, lorsque la limite de solubilité du carbone dans le titane est atteinte, à la 
température considérée, un composé carbure de titane fragilisant se forme. Le profil de 
répartition du carbone dans la matrice est tel que la zone la plus riche en carbone est 
l’interface filament/matrice. C’est précisément à cet endroit que précipite la phase TiCx 
[JON88,BAI01,GUO97,DUD97,RIT90,KOO99]. Ce composé possède un large domaine de 
sous-stœchiométrie. Selon les conditions opératoires en temps et température, la phase TiCx 
peut varier de TiC0.5 à TiC d’un système à l’autre ou au sein même de la phase ainsi formée. 
De manière similaire au coefficient de diffusion, la solubilité du carbone dans le titane 
évolue avec la température et la nature de la phase allotropique présente. Le titane liquide 
admet une limite de solubilité à 1700°C de près de 2% atomique de carbone, ce qui est 
supérieur à celle du carbone dans le titane solide, de l’ordre de 0.5 à 1% atomique en 
moyenne, pour les phases β et α (figure 1.4). La formation de carbure est de ce fait plus 
rapide en présence de la phase β dans laquelle la solubilité du carbone est la plus faible. 
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Par ailleurs, la formation de cette interphase modifie le système diffusionnel. La séquence 
C/Ti est remplacée par la séquence C/TiCx/Ti. Une interdiffusion du carbone et du titane 
prend place au travers de cette couche de carbure de titane, prédominée par la diffusion du 
carbone plus rapide que celle du titane [GUO95,BAR99]. La croissance de TiCx est donc 
contrôlée par la diffusion du carbone [WAR96-b] et la réaction se poursuit de manière 
préférentielle à l’interface TiCx/Ti [BAI01,WAR96-b]. 
La cinétique de croissance de l’interphase suit généralement une loi parabolique de la 
forme , où x est l’épaisseur de l’interphase à un instant t et 2/1ktx= )exp(. RT
Eako −=k  une 
fonction de l’activation thermique [BAI01,WAR96-b,BAR99]. Cette vitesse de croissance 
dépend des éléments d’alliage contenus dans la matrice de titane et de sa microstructure. Les 
éléments d’addition ont souvent tendance à ralentir la réaction, ce qui explique l’utilisation 
d’alliages complexes [WAR95-b,BRO04]. La fraction volumique des phases allotropiques et 
leur répartition microstructurale modifient non seulement la vitesse de croissance mais aussi 
la morphologie de la zone interfaciale. La croissance de TiC est notamment plus importante à 
proximité de la phase β, comme énoncé précédemment. 
Le coefficient de diffusion du carbone dans TiCx pour une température fixée étant environ 
105 fois plus faible que celui dans le titane (figure 1.3), cette couche de carbure de titane joue 
le rôle de pseudo-barrière de diffusion. Elle limite le transfert de carbone dans le filament, 
mais son efficacité est réduite par le large domaine d’existence du composé TiCx. 
Tant que la température est suffisamment élevée pour que le carbone puisse diffuser à 
travers l’interphase de carbure de titane d’épaisseur croissante, l’interaction titane/carbone se 
poursuit. Cette couche continue, à laquelle peut s’ajouter une précipitation discontinue de 
carbure de titane dans la matrice, caractérise l’interaction titane/carbone des CMT [WAR96-
b]. 
1.2.4 Procédé alternatif 
L’interaction titane/carbone dans la mise en œuvre des composites à matrice titane et plus 
particulièrement le taux de carbone transféré dépend des conditions de temps et température 
appliquées lors du procédé d’élaboration. De manière systématique, une couche de carbure de 
titane se forme à l’interface filament/matrice. Les propriétés fragilisantes de ce matériau 
peuvent limiter les performances mécaniques des composites si son épaisseur est importante 
relativement au diamètre du filament. 
Dans le cas d’une élaboration par voie liquide, la consommation du revêtement en carbone 
du  renfort est beaucoup plus forte que dans le cas d’une mise en œuvre par voie solide, d’où 
la nécessité de limiter la durée de contact à haute température par un procédé de 
refroidissement rapide et d’utiliser un filament suffisamment protégé en surface pour éviter 
une diminution trop importante de ses caractéristiques mécaniques. 
Dans ce but et afin de diminuer le coût de production de ces matériaux, un nouveau 
procédé de mise en œuvre par voie liquide, nommé Enduction à Grande Vitesse, a été 
envisagé par Snecma Moteurs. 
1.3 Enduction à Grande Vitesse 
L’Enduction à Grande Vitesse (EGV) des filaments de SiC par une matrice à base de 
titane, consiste à revêtir les filaments d’une couche d’alliage liquide rapidement solidifiée, en 
faisant passer le filament à grande vitesse dans un bain d’alliage liquide [DAM98]. Il s’agit 








Séquence des phases dans la 
zone de réaction interfaciale 
Référence 
SCS-6 Ti-6Al-4V "as received" "as received" TiCx / TixSiy(C) /Ti [JON88] 
SCS-6 Ti-6Al-4V 950, 1000, 
1050 °C 
1 à 25 h TiCx / Ti5Si4, Ti5Si3 / Ti [HAL92] 
SM1140+ Ti-6Al-4V 900 °C 5, 10, 50, 
100 h 
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Madylam de l’INPG et qui, grâce à sa grande productivité, laisse espérer une réduction 
significative des coûts de production des CMT à renfort filamentaire, susceptibles d’être 
utilisés dans les turboréacteurs. 
1.3.1 Principes de mise en œuvre de l’EGV 
Le défilement du filament dans l’alliage liquide, effectué à grande vitesse, permet de 
limiter l’interaction entre l’alliage de titane liquide et le filament, dont les performances sont 
très dépendantes des défauts qui pourraient être créés à sa surface. Cette grande réactivité de 
l’alliage de titane liquide nécessite également de proscrire tout contact avec un contenant qui 
pourrait le contaminer en éléments indésirables. L’utilisation d’un chauffage inductif, mettant 
en lévitation la charge matricielle d’alliage liquide à base titane, rend possible cette opération 
d’EGV. 
Utilisé préférentiellement dans le cadre de composites SiC/alliages Ti, ce procédé est 
adaptable à tout type de matrice métallique et différents filaments céramiques. L’adaptabilité 
du procédé et sa transposabilité industrielle sont des atouts supplémentaires à sa grande 
productivité. 
1.3.2 Dispositif expérimental 
Le dispositif expérimental est constitué de plusieurs modules (figure 1.5):  
− un système de déroulement contrôlé de la fibre (module I) 
− un module d’enduction (module II) 
− une chambre de refroidissement (module III) 
− un système de trancannage de la fibre enduite (module IV) 
− des instrumentation et régulation des paramètres du procédé (module V) 
Dans le premier module se trouve la bobine émettrice du filament et un système de 
régulation de tension du filament. Ce contrôle de la tension a pour but de faciliter l’entrée de 
la fibre dans la charge liquide, de stabiliser sa vitesse de défilement, et d’empêcher sa 
vibration. 
Le module d’enduction constitue la part centrale du dispositif EGV. Il se compose d’un 
creuset froid, conçu pour permettre l’introduction de la fibre, et de son inducteur. La charge 
d’alliage métallique est placée à l’intérieur de ce creuset, chauffée par induction et maintenue 
en lévitation. Le filament est en cours de défilement lorsqu’il est introduit dans l’alliage 
liquide. L’épaisseur du dépôt est principalement contrôlée par la vitesse de défilement choisie. 
Lorsque le filament est revêtu par l’alliage métallique, il est nécessaire de refroidir 
rapidement l’ensemble de manière à bobiner ce composite filamentaire sans le détériorer. 
Pour cela, il faut abaisser la température de manière significative. Dans le cas du titane dont la 
température de fusion est proche de 1700°C, un refroidissement aux alentours de 1000°C est 
nécessaire pour bobiner le filament enduit. Par conséquent, le tube de refroidissement est 
suffisamment long et la convection gazeuse est par sa nature et son débit adaptée à l’efficacité 
de refroidissement souhaitée. 
Le composite filamentaire ainsi refroidi est trancanné sur une bobine réceptrice, avant 
d’être utilisé pour la mise en œuvre des composites massifs. 
1.3.3 Réalisation et mise en oeuvre des composites 
Ce procédé Snecma Moteurs a jusqu’alors été utilisé pour la réalisation de composites 
SiC/alliages Ti et plus particulièrement SCS-6/Ti6242S dans le but de produire des anneaux 
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aubagés monoblocs (ANAM) pour les turboréacteurs de moteurs d’avions, mais également 
des trains d’atterrissages d’avions civils et militaires ainsi que différentes pièces de structure 
statiques ou tournantes.  
1.3.3.1 Constituants des composites élaborés 
Le filament de SCS-6 est un filament de carbure de silicium de 140 µm de diamètre 
produit par Textron (USA). Il est élaboré par dépôt chimique en phase vapeur de SiC sur une 
âme en carbone de 35 µm et protégé par un revêtement externe de 3 µm d’épaisseur. Ce 
revêtement est constitué de couches de pyrocarbone dans lesquelles ont été ajoutées des 
particules de SiC. 
Cette zone externe a pour objectif de protéger le filament de SiC contre d’éventuelles 
agressions chimiques et surtout contre la propagation de micro-défauts. En effet, le 
pyrocarbone sert de barrière de diffusion entre la fibre de SiC et l’alliage métallique, 
chimiquement très réactifs notamment dans le cas du titane. Il limite les effets d’entaille et 
permet de dévier d’éventuelles fissures grâce aux couches de pyrocarbone disposées en peau 
d’oignons et à la présence de particules de SiC réparties de manière anisotrope (figure 1.6). 
L’alliage de titane Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo-0.1Si (Ti6242S), dont la composition chimique 
est présentée dans le tableau 1.2, est un alliage de titane "quasi" α. Sa microstructure, dans 
l’état forgé α+β, est composée d’une fraction volumique de 90% de grains α primaires 
équiaxes dans une matrice β transformée (structure aiguillée de phase α secondaire et β 
résiduelle) (figure 1.7). 
Les éléments d’addition ont une influence sur la microstructure et par conséquent sur les 
propriétés de l’alliage. Les éléments alphagènes, tels que l’aluminium, stabilisent la phase α 
et ont par conséquent tendance à augmenter la contrainte à rupture et à réduire la ductilité de 
l’alliage. Le carbone joue également un rôle de stabilisateur de la phase α, en tant qu’élément 
d’insertion et non de substitution, compte tenu de son faible rayon atomique [HAN04]. 
Le molybdène est un élément d’alliage bétagène qui stabilise la phase β présente en faible 
quantité dans l’alliage Ti6242S et améliore ainsi la résistance au fluage tout en conservant la 
ductilité de l’alliage. La limite d’élasticité de la phase β est en effet très nettement supérieure 
à celle de la phase α. Cet élément est en substitution isomorphe : il est miscible dans la phase 
β sans limite en proportion [HAN04]. 
Le zirconium et l’étain ont quant à eux un rôle neutre vis-à-vis de la nature des phases 
allotropiques. Le silicium a été ajouté pour améliorer la résistance au fluage de l’alliage par 
précipitation de siliciures. Cependant, sa contribution doit rester très faible (inférieure à 
0.25% massique) pour ne pas provoquer l’apparition de précipités de taille trop importante 
fragilisants pour la matrice. 
Le tableau 1.3 résume les propriétés physico-chimiques et mécaniques principales du 
filament SCS-6 et de l’alliage Ti6242S dans l’état forgé α+β. 
1.3.3.2 Technologie de fabrication des composites 
La mise en œuvre d’un ANAM, principale application visée dans l’exploitation des 
composites SiC/alliages Ti, se déroule en plusieurs étapes. Les composites filamentaires 
obtenus par EGV sont tout d’abord bobinés en spirales, lesquelles sont maintenues en forme à 
l’aide d’un liant et placées à l’intérieur d’une préforme de Ti-6Al-4V. Une cinquantaine de 
spirales sont superposées et la préforme refermée par un chapeau adapté. Le liant est alors 




















































































































































Figure 1.6 : Filament SCS-6  
(a) section 
(b) revêtement de pyrocarbone 
 
 
Eléments Ti Al Sn Zr Mo Si 
Pourcentages massiques 85.9 % 6 % 2 % 4 % 2 % 0.1 % 
 



















Figure 1.7 : Microstructure de l’alliage Ti6242S dans l’état forgé α+β 
 
 
 SCS-6 Ti 6242S 
Module d’Young (GPa) 400 120 
Limite d’élasticité (MPa)  1050 
Contrainte à rupture (MPa) 4000 1200 
Déformation à la limite d’élasticité (%)  0.9 
Déformation à rupture (%) 1 11 
Transus α/β (°C)  990 
Coefficient de dilatation thermique (10-6 K-1) 4.5 9.9 
Conductivité thermique (W.m-1.K-1)  7 
Densité (kg.m-3)  4540 
Capacité thermique Cp (J.kg-1.K-1)  460 
Chaleur latente de solidification  (KJ.Kg-1)  435.4 
 
Tableau 1.3 : Propriétés physico-chimiques et mécaniques des filaments SCS-6 et de 






















































L’ensemble est ensuite placé sous vide secondaire dans un four de pyrolyse, à 700°C 
pendant 4 heures, afin d’éliminer les impuretés et pollutions résiduelles. Après purification, 
cette préforme est scellée par soudure à faisceau d’électrons. La compaction isostatique à 
chaud (CIC) est alors réalisée dans un autoclave à 965°C, sous atmosphère contrôlée d’argon 
permettant une mise en pression, pendant 105 minutes. Le cycle temps-température de cette 
opération de CIC est décrit dans le tableau 1.4. L’usinage ultérieur de la pièce permet 
d’obtenir un ANAM dont la partie centrale est constituée d’un renforcement composite SCS-
6/Ti6242S, tel que le présente la figure 1.8. 
Les ANAM constituent des pièces soumises à de fortes contraintes thermiques et 
mécaniques lors de leur utilisation en service. Pour s’assurer du respect des spécifications 
thermo-mécaniques nécessaires à une utilisation industrielle et permettre de s’affranchir 
d’éventuels défauts de structure, ces produits sont testés en conditions moteur pour un nombre 
de cycles défini. 
De plus, afin de connaître précisément le comportement des composites SCS-6/Ti6242S 
élaborés par EGV et d’optimiser leur réalisation, ces essais de survitesse sur ANAM sont 
couplés à des expertises en traction, fatigue oligocyclique et mécano-thermique sur 
éprouvettes cylindriques. 
1.3.4 Caractérisations morphologiques, physico-chimiques et mécaniques 
Les premiers composites filamentaires obtenus par EGV et les premiers ANAM réalisés 
avec ces semi-produits ont été analysés de manière à mettre en évidence leurs principales 
caractéristiques morphologiques, physico-chimiques, mécaniques, ainsi que les insuffisances 
à surmonter. 
Les composites filamentaires se présentent généralement sous la forme illustrée à la figure 
1.9. Le revêtement d’alliage de titane, en l’occurrence de Ti6242S, se trouve excentré par 
rapport au filament de carbure de silicium SCS-6, et possède une épaisseur relativement 
importante dans des conditions de vitesse de défilement élevée. La fraction volumique 
correspondante de fibres, qui varie avec la vitesse d’enduction utilisée, est de l’ordre de 20%, 
alors que le cahier des charges Snecma Moteurs préconise 35%. Le contrôle de l’épaisseur de 
matrice et de sa répartition constitue donc une première difficulté. 
Par ailleurs, l’observation de l’interface filament/matrice révèle la présence d’une 
interphase ainsi que de nombreux précipités dans la zone proche de l’interface ; l’ensemble 
formant ce qui sera nommé la zone interfaciale. La position excentrée du revêtement d’alliage 
base titane accentue ce phénomène réactionnel dans les zones où le dépôt de Ti6242S est de 
petite épaisseur, étant donnée la concentration importante d’espèces diffusantes. Malgré la 
présence de cette zone interfaciale, les propriétés en traction de ce composite filamentaire sont 
de l’ordre de 1400 à 1900 MPa en contrainte à rupture. 
L’observation micrographique des ANAM et plus particulièrement de la partie renforcée 
par les composites SCS-6/Ti6242S élaborés par EGV, rend compte quant à elle d’une bonne 
répartition des filaments au sein de la matrice, malgré quelques zones de contact entre les 
filaments (figure 1.10). 
Les caractérisations thermo-mécaniques, permettant une évaluation des performances des 
composites SCS-6/Ti6242S élaborés par le procédé EGV ainsi que de leur potentialité pour 
une utilisation en tant qu’ANAM dans les turboréacteurs de moteurs d’avions, ont été réalisés 
par le CEAT (Toulouse). 
Les éprouvettes cylindriques de 100 mm de longueur sont constituées d’un corps en alliage 
Ti-6Al-4V dans lequel ont été incorporées une centaine de filaments revêtus, avant d’être  
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soudé aux extrémités et densifié dans les conditions de compaction isostatique à chaud 
suivantes :  
− température : 950°C 
− pression : 90 MPa 
− durée : 75 min 
− vide secondaire 
D’après le pseudo-diagramme de phases Ti-6Al-2Sn-4Zr-xMo, ces conditions 
correspondent à un maintien isotherme dans le domaine α+ β (figure 1.11) [HAN04]. 
Les résultats des essais de traction menés à 350°C et 450°C sur ces éprouvettes sont 
répertoriés au tableau 1.5 et ont été comparés aux spécifications minimales Snecma Moteurs, 
celles-ci ayant été évaluées pour des composites SiC/Ti-6Al-4V à 35% volumique de fibres 
élaborés par voie fibre/feuillard. Les résultats sont très encourageants. 
Malgré la présence connue d’une zone interfaciale fragile, la matrice conserve un caractère 
ductile, caractérisé par la présence de cupules observées sur les fractographies d’éprouvettes 
(figure 1.12). Par ailleurs, il est important de noter que les décohésions se produisent entre le 
revêtement externe de carbone du filament SiC et l’interphase fragile à base titane. 
Les essais de fatigue oligocyclique sur éprouvettes ont été menés à deux températures, 
450°C et 20°C, correspondant aux valeurs extrêmes de température rencontrées par les 
ANAM durant les conditions de service. La contrainte maximale appliquée est de 1000 MPa, 
avec un rapport 1.0max
min ==σ
σR  et une vitesse de montée en contrainte de 340 MPa/s. 
Les éprouvettes, fabriquées à partir de composites à 20% volumique de fibres de SCS-6, 
supportent largement les 100.000 cycles à 450°C et à 20°C, pour une spécification Snecma 
Moteurs minimale de 20.000 cycles. 
Des essais de fatigue thermo-mécanique ont également été mis en œuvre sur les 
éprouvettes cylindriques. Les cycles de température et contrainte, représentés à la figure 1.13, 
reproduisent les conditions moteur. La contrainte maximale est de 1150 MPa pour une 
température de 450°C. Ce sont 1500 cycles – spécification Snecma Moteurs - qui ont ainsi été 
réalisés sur les éprouvettes. 
Les ANAM ont été testés sur des pièces à l’échelle ½. Pour simuler les forces centrifuges 
subies par la pièce, les ANAM ont été portés à 350°C et 40.000 tr/min (ce qui correspond à 
une contrainte en tension de 900 MPa) pendant 10.000 cycles. Ces expertises permettent 
d’analyser les phénomènes et points préférentiels de rupture de la pièce. 
1.3.5 Difficultés à surmonter pour fiabiliser le procédé EGV 
Les premières caractérisations des composites SCS-6/Ti6242S et principalement des 
composés filamentaires élaborés par EGV mettent en évidence plusieurs problèmes 
nécessitant des améliorations. Leur description et leur compréhension sont essentielles à 
l’optimisation du procédé.  
1.3.5.1 Mouillabilité des filaments par l’alliage liquide 
Les conditions extrêmes de vitesse d’enduction du procédé EGV laissent entrevoir des 
problèmes de mouillage lors de l’entrée du filament SCS-6 dans la charge d’alliage liquide. 
Le système C/Ti met en jeu un mouillage réactif [LAN97,PAL01], de la même manière que la 




Montée en température :   
- partie I 5 °C/min jusqu’à 750°C 
- partie II 2.25°C/min jusqu’à 965°C 
Maintien en température 105 minutes à 965°C 
Refroidissement  
- partie I 5°C/min jusqu’à 400°C 
- partie II 3 à 8 °C/min jusqu’à Tambiante 
 










































Figure 1.9 : Micrographies MEB de composite filamentaire SCS-6/Ti6242S élaboré par 
EGV à 3 m/s 
(a) section droite 

































































































Figure 1.11 : Pseudo-diagramme binaire Ti-6Al-2Sn-4Zr-xMo [HAN04] 
 
 
 CMT EGV (Vf = 20 %) CMT spéc.mini. SnM (Vf = 35 %) 
Traction à 350°C 1260 MPa 1390 MPa 
Traction à 450°C 1220 MPa 1325 MPa 
 




































































de carbure de titane, mieux mouillé que le carbone par le titane [LAN96,DEZ01], qui 
engendre le mouillage progressif du filament par la matrice [DEZ01]. La morphologie et 
l’ensemble des propriétés des composites filamentaires vont dépendre, en partie, de ce 
phénomène. 
L’observation expérimentale permet de mettre en évidence une influence directe de la 
vitesse de défilement sur les manifestations de ce mouillage. En effet, pour de grandes 
vitesses d’EGV (supérieures à 3 m/s), l’entrée du filament dans la charge d’alliage liquide 
entraîne une déformation de celle-ci. L’alliage liquide n’englobe que partiellement le filament 
SCS-6, contrairement aux cas de petites vitesses d’enduction à cœur de charge. Ce 
comportement nous conduit à faire l’hypothèse que, pour de courtes durées de contact 
filament/bain d’alliage liquide, le temps de formation de TiC à l’interface filament/matrice est 
supérieur au temps de passage dans la charge. 
1.3.5.2 Coaxialité entre revêtement et filament 
La morphologie des composites filamentaires dépend de plusieurs paramètres 
technologiques et physico-chimiques, c’est tout particulièrement le cas de la mouillabilité du 
filament par la matrice. 
Le cahier des charges Snecma Moteurs comprend une exigence quant à la concentricité du 
revêtement d’alliage titane et du filament de carbure de silicium. 
Cependant, il s’avère que pour des hautes vitesses d’enduction, auxquelles correspondent 
des épaisseurs déposées importantes, le composite présente une excentricité du revêtement par 
rapport au filament (figure 1.9a). Ce phénomène suggère un défaut de mouillage observable 
par microscopie électronique à balayage (figure 1.9b). 
1.3.5.3 Instabilité capillaire 
L’instabilité des colonnes liquides ou instabilité capillaire Plateau-Rayleigh est un 
phénomène bien identifié et assez largement traité dans la littérature [QUE98,QUE01]. Un 
cylindre liquide, avec ou sans noyau solide, devient instable à partir d’une certaine épaisseur. 
Ceci se traduit par la formation d’un perlage régulier résultant de la minimisation de la tension 
superficielle du liquide (figure 1.14). 
L’apparition d’instabilités capillaires est gouvernée par un temps de formation τ et une 
longueur d’onde λ de la perturbation. Dans le cas de l’enduction d’une fibre de rayon r0 par 
un liquide d’épaisseur e0, de viscosité dynamique η et de tension superficielle γ, les longueur 
d’onde et temps de formation s’expriment sous la forme suivante :  
− longueur d’onde   or..2 2/3 πλ=
− temps de formation  τ =  )./()..12( 34 oo er γη
Dans le cas de l’alliage de titane Ti6242S déposé sur un filament SCS-6, les temps de 
formation en fonction de l’épaisseur déposée sont présentés dans la figure 1.15.  
Pour des épaisseurs de dépôt très faibles - des vitesses d’enduction EGV inférieures à 2.5 
m/s – le temps de formation des instabilités est nettement supérieur au temps nécessaire à la 
solidification du dépôt. Par conséquent, la colonne liquide ne perle pas : le système est stable. 
Entre 2.5 et 3 m/s, les fortes épaisseurs de dépôts vont donner lieu à la formation d’instabilités 
capillaires. Leur temps de formation τ est en effet très inférieur à celui de solidification des 
couches externes du revêtement d’alliage de titane. Au delà de 3 m/s, malgré les faibles 
valeurs de τ, la colonne liquide instable ne forme pas d’instabilités capillaires mais est 
excentrée par rapport au filament. Cette configuration, résultat des problèmes de mouillage à 
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haute vitesse lors de l’entrée dans la charge du filament SCS-6, empêche la formation 
d’instabilités capillaires compte tenu du caractère non axisymétrique de la gaine et du 
filament. 
1.3.5.4 Fraction volumique de fibres 
L’évolution théorique de l’épaisseur du dépôt d’alliage de titane Ti6242S en fonction de la 
vitesse de tirage du filament lors de l’enduction dynamique des fibres SCS-6 est représentée 
sur la figure 1.16. Cette courbe évolutive peut être partagée en quatre zones distinctes 
[QUE98,LAN42,GOU22]. 
La zone I caractérise le régime visco-capillaire défini par la loi de Landau. L’épaisseur 
déposée est proportionnelle à 3/2.Caro , ro étant le rayon de la fibre SCS-6 et Ca le nombre 
capillaire. Ca rend compte des rôles antagonistes des forces visqueuses et capillaires mises en 
jeu lors de l’emport dynamique d’un liquide par un solide et s’exprime sous la forme 
, U étant la vitesse de tirage du filament. L’épaisseur de dépôt évolue par 
conséquent en U . 
γη /.UCa=
3/2
La zone II correspond au régime visco-inertiel dans lequel l’épaisseur évolue en U . Le 
nombre de Weber (W ), comparant l’énergie cinétique par unité de volume à la 
pression de Laplace, croît progressivement dans cette partie. 
3/8
σρ /.. 2 rU=
La zone III correspond à une zone de transition entre le régime visco-inertiel et le régime 
de couche limite qui représente la zone IV. 
Dans la zone IV, l’épaisseur déposée varie en U-1/2. En effet, pour de grandes vitesses de 
tirage, la quantité de liquide emportée par un solide correspond à la couche mise en 
mouvement par son passage, qui sera d’autant plus petite que le temps de passage sera court. 
Les résultats expérimentaux, réalisés dans une gamme de vitesse comprise entre 0.5 et 6 
m/s, sont en parfaite corrélation avec la courbe théorique. Pour obtenir des composites 
filamentaires SCS-6/Ti6242S avec une fraction volumique de fibres de l’ordre de 35%, 
comme l’indique le cahier des charges Snecma Moteurs, il faut par conséquent travailler à 6 
m/s. Cependant, travailler à cette vitesse fournit des composites filamentaires excentrés, donc 
non industrialisables en l’état. Il est par conséquent essentiel de traiter cette problématique, en 
relation notamment avec la mouillabilité. 
1.3.5.5 Transfert de carbone 
Lors de l’interaction SCS-6/Ti6242S, des phénomènes diffusionnels entrent en jeu. Le 
carbone du revêtement externe du filament de carbure de silicium est transféré dans la 
matrice. Compte tenu de la réactivité du titane avec le carbone, comme présenté dans le 
paragraphe 1.2, une zone de réaction interfaciale se forme dans la zone proche de l’interface 
filament/matrice. Cette zone interfaciale est composée de plusieurs produits de réaction 
fragilisants, qui ont tendance à réduire les performances mécaniques du composite. 
Limiter ce transfert de carbone constitue un enjeu majeur dans la réalisation de ces 
composites EGV. L’étude des phénomènes mis en jeu lors de l’interaction C/Ti ainsi que la 




































































































































































Figure 1.15 : Évolution du temps τ de formation des instabilités capillaires en fonction de 
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Figure 1.16 : Évolution théorique de l’épaisseur de dépôt d’alliage métallique en fonction 
























































1.3.5.6 Refroidissement du filament 
Un moyen de limiter le transfert de carbone depuis le filament vers la matrice, et ainsi 
d’améliorer le comportement mécanique des composites, est la mise en place d’un 
refroidissement rapide du composite filamentaire à la sortie du bain d’alliage titane. 
Plusieurs systèmes de convection naturelle ou forcée ont été envisagés à l’EPM Madylam à 
l’échelle numérique et expérimentale afin d’optimiser ce paramètre clé. Les observations 
micrographiques réalisées sur les composés mettent en effet en évidence une influence 
notable du type de refroidissement, notamment du gaz neutre employé, sur la morphologie de 
la zone de réaction interfaciale. 
1.3.5.7 Présence de contraintes résiduelles 
Compte tenu des différences de coefficient de dilatation thermique entre le filament SCS-6 
et l’alliage de titane Ti6242S, des contraintes résiduelles existent au sein du composite 
filamentaire. Elles apparaissent lors du refroidissement, suite à l’EGV ou à un traitement 
thermique particulier. 
La participation non négligeable des contraintes résiduelles sur les performances 
mécaniques nécessite leur prise en considération. Une évaluation de ces contraintes, tant en ce 
qui concerne leur répartition que leur quantification dans le composite SCS-6/Ti6242S, 
permet d’appréhender le comportement des matériaux considérés. 
1.4 Conclusion 
Le renforcement des métaux par des céramiques filiformes a conduit progressivement les 
recherches à s’orienter vers les composites à matrice d’alliage base titane renforcés par des 
monofilaments de carbure de silicium revêtus d’une couche protectrice de carbone. Le haut 
niveau de performances mécaniques de ces matériaux conduit à envisager leur utilisation pour 
le renforcement de pièces de structures soumises à des températures modérées. Cependant, 
l’interaction chimique en température entre les constituants entraîne la formation d’une zone 
de réaction interfaciale, dont la croissance est contrôlée par la diffusion du carbone, et 
composée de phases fragilisantes de type "carbure de titane". 
Afin de limiter les coûts de production tout en optimisant les propriétés de ces composites, 
Snecma Moteurs a développé un procédé de mise en œuvre par voie liquide nommé EGV qui 
consiste au passage à grande vitesse des monofilaments céramiques dans un bain d’alliage de 
titane en fusion. Ce procédé a jusqu’alors été utilisé pour la réalisation de composites SCS-
6/Ti6242S. Malgré les temps de contacts à haute température très courts entre le filament 
SCS-6 et la matrice d’alliage Ti6242S, et les propriétés thermo-mécaniques très prometteuses 
de ces matériaux, plusieurs difficultés sont à surmonter pour fiabiliser le procédé. 
Les conditions d’opérations EGV, vitesse de défilement et de refroidissement, agissent sur 
les caractéristiques morphologiques et par voie de conséquence sur les performances de ces 
matériaux. La vitesse régit l’emport de matière selon la loi visco-inertielle et agit également 
sur les phénomènes de mouillage des filaments par l’alliage liquide. Les vitesses importantes 
limitent l’entrée du filament SCS-6 dans le bain d’alliage de titane, ce qui se traduit par 
l’obtention d’une excentricité de la gaine d’alliage de titane par rapport au filament. Le 
refroidissement extrême en sortie de bain, quant à lui, ne permet pas de stopper le transfert de 
carbone du filament vers la matrice. 
Ces différentes problématiques, ainsi que les phénomènes d’instabilités capillaires 
observables à vitesse modérée et la présence de contraintes résiduelles d’ordre thermo-
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mécaniques sont autant d’aspects dont l’étude et le contrôle sont indispensables à 







































































































Chapitre 2 :  MANIFESTATIONS DE L’INTERACTION 
FILAMENT/MATRICE ET INFLUENCE DES 
CONDITIONS D’EGV 
Le procédé d’Enduction à Grande Vitesse est caractérisé par des conditions extrêmes, que 
ce soit au niveau de la vitesse de défilement du filament, de la température de contact 
filament/matrice ou du refroidissement du composite filamentaire. Ces paramètres 
d’élaboration influencent l’interaction filament/matrice dans son ensemble et la 
microstructure de l’alliage de titane ; ils déterminent donc les caractéristiques des CMT ainsi 
élaborés. 
Deux phénomènes caractérisent l’interaction filament/matrice : l’interaction carbone/titane 
à proprement parlée et le mouillage des filaments par la matrice dans le contexte dynamique 
du procédé. 
2.1 Mouillabilité des fibres par la matrice 
Le mouillage peut être défini comme l’aptitude d’un liquide à s’étaler sur un substrat 
solide. L’angle de contact solide/liquide est appelé angle de mouillage. Il dépend du couple de 
matériaux en interaction et de paramètres externes comme la température et le temps 
d’interaction entre les deux composants. 
Dans le procédé EGV, le substrat est le revêtement externe de carbone du filament SCS-6, 
sur lequel est mis en contact l’alliage de titane liquide à une température de l’ordre de 
1700°C. La durée de contact entre le filament et le bain de matrice liquide est de quelques 
centièmes de seconde, mais varie avec la vitesse de défilement utilisée et le positionnement du 
filament dans la charge. En effet, le bain fondu ayant une forme globalement conique, la 
longueur de source (hauteur de contact filament/bain) est différente selon que le filament est 
placé à cœur ou en périphérie. 
2.1.1 Observations 
La vitesse de passage du filament dans la charge d’alliage de titane fondu peut varier entre 
0.5 et 6 m/s compte tenu des limites technologiques du procédé. Le positionnement du 
filament est considéré quant à lui, à cœur ou en périphérie, ce qui correspond respectivement à 
une longueur de source élevée ou petite. Selon la vitesse et le positionnement employés, on 
remarque que le comportement du filament au contact de la charge d’alliage de titane est 
radicalement différent. 
Pour des vitesses strictement inférieures à 3 m/s et un passage à cœur, le filament pénètre 
totalement dans le bain fondu. Pour des vitesses supérieures ou égales à 3 m/s, ou un passage 
en périphérie, la charge est déformée autour du filament qui n’est alors que partiellement 
recouvert par le titane liquide. Ces observations mettent en évidence un défaut de mouillage à 
grande vitesse ou pour de faibles temps de contact filament/bain. 
2.1.2 Mouillage du carbone par le titane 
2.1.2.1 Système de mouillage réactif Ti/C 
Le couple Ti/C constitue un système mettant en œuvre un mouillage réactif. C’est la 
formation de TiCx qui provoque le mouillage progressif du carbone par le titane. 
L’observation d’une goutte de titane liquide déposée sur un substrat de carbone montre que le 
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rayon de cette goutte évolue en fonction du temps. Cette évolution de l’angle de mouillage se 
manifeste au cours de trois périodes successives très distinctes (figure 2.1) 
[LAN98,DEZ02,LAN96]. 
La première période correspond à un mouillage non réactif. Le rayon de la goutte 
augmente brutalement, ce qui équivaut à une variation rapide de l’angle de mouillage entre le 
temps to de mise en contact filament/matrice et un temps t1. Cette première période 
correspond au passage du système C/Ti non mouillant auquel est associé un grand angle de 
mouillage à l’interaction TiCx/Ti [LAN96,DEZ02]. Ce nouveau couple mouillant est 
engendré par la formation de carbure de titane à l’interface carbone/titane. 
La deuxième période conduit à une évolution linéaire du rayon de la goutte en fonction du 
temps. La vitesse de mouillage est constante et relative à la formation de carbure de titane au 
point triple liquide/solide/vapeur. En effet, le TiCx formé jusqu’alors sous la goutte de titane 
liquide va progresser au niveau de la ligne triple, selon une croissance latérale, et permettre 
ainsi un mouillage du substrat par le titane au cours du temps. La vitesse de déplacement du 
point triple et par conséquent la vitesse d’étalement du liquide sur le substrat solide est 
corrélée à la vitesse de formation de TiCx. Elle dépend de la température, de la nature du 
carbone et de la rugosité du substrat [LAN98,DEZ02]. 
Au cours de la troisième période, le rayon de la goutte reste constant. Cela signifie que 
l’angle de mouillage d’équilibre est atteint. Dans le cas d’un système réactif métal/céramique, 
cet angle de contact est égal à l’angle d’équilibre de Young entre le métal (l’alliage de titane) 
et le produit de réaction (le carbure de titane) [LAN97]. L’équation de Young relie les 
tensions interfaciales entre les trois phases et l’angle de mouillage d’équilibre θ. Dans la 




σσθ −=cos  
P : produit de réaction, TiCx 
V : atmosphère gazeuse 
L : liquide, alliage de titane 
S : substrat solide 
2.1.2.2 Formation du carbure de titane 
La description du processus de mouillage réactif permet de proposer une première 
hypothèse quant au comportement de non pénétration du filament à grande vitesse ou en 
périphérie dans la charge liquide. En effet, il est envisageable que le temps de passage dans la 
charge soit insuffisant pour que le filament soit entièrement recouvert de TiCx et ainsi 
totalement mouillé par le titane liquide. 
Pour analyser cette hypothèse, il est important de déterminer les différentes étapes de 
formation du carbure de titane nécessaire au mouillage et plus particulièrement celle qui 
constitue l’étape limitante. L’objectif est de connaître la quantité de TiCx formée pendant le 
temps de passage du filament dans le bain liquide et de confronter ces résultats avec les 
observations expérimentales. 
Conformément au descriptif de l’interaction titane/carbone, trois étapes successives 
décrivent la formation de carbure de titane : la dissociation du carbone et sa mise en solution 
dans l’alliage de titane, la diffusion du carbone à l’interface de réaction et la croissance de 
TiC. Une de ces étapes constitue l’étape limitante et contrôle par conséquent la vitesse de 
formation du carbure de titane. 
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Si la croissance de TiCx était le mécanisme limitant, la vitesse d’étalement d’un alliage 
base titane serait indépendante de la nature du substrat de carbone sur lequel le carbure se 
forme. Or de nombreuses expériences sur des alliages métalliques contenant du titane en 
interaction avec du carbone ont montré une variation de la vitesse de mouillage en fonction du 
type de substrat carbone (orientations des liaisons cristallines et rugosité) [LAN98,PAL01]. 
Le même raisonnement est valable pour la diffusion, compte tenu du caractère local de ce 
phénomène au point triple. 
Par conséquent, c’est la dissociation du carbone et sa mise en solution dans l’alliage de 
titane qui constitue l’étape limitante d’apparition de TiCx et qui contrôle ainsi l’étalement du 
liquide sur le substrat, c’est à dire la vitesse de mouillage [LAN96,LAN98]. 
Le flux de mise en solution du carbone dans le titane peut s’exprimer sous la forme 
. CKc ∆= .ϕ )exp(. RT
EaKK oc −=  est une constante cinétique, fonction de la température et 
associée au type de substrat de carbone par l’énergie d’activation Ea. A titre indicatif, à 
1200°C, la constante cinétique associée à la dissociation du carbone vitreux est environ deux 
fois supérieure à celle du carbone pyrolytique et cinq fois supérieure à celle du carbone 
graphitique [LAN98]. La force motrice de mise en solution du carbone est représentée par 
∆C, le gradient de concentration du carbone dans le liquide. 
2.1.2.3 Études théoriques et expérimentales 
Des études théoriques de mouillage réactif aux alentours de 1000°C entre un liquide 
métallique contenant du titane et un substrat de carbone ont été réalisées afin de déterminer 
les vitesses de mouillage associées [DEZ01], reliées à la formation de TiCx le long de la ligne 
triple. 
Ces résultats peuvent être extrapolés pour des températures proches de 1700°C et pour un 
substrat de carbone pyrolytique, paramètres caractéristiques de l’interaction filament/matrice 
lors de l’EGV. Ainsi, la distance parcourue par le TiCx sur le filament pendant le temps de 
passage dans le bain à différentes vitesses peut être estimée. 
O.Dezellus et al. ont montré que la vitesse d’avancée de TiC au cours de l’interaction entre 
un alliage liquide Sn-Ti et un substrat de carbone vitreux est de l’ordre de 10 µm/s à 1100°C. 
Étant donné que la dissociation du carbone contrôle la formation de carbure de titane, 
l’extrapolation de la vitesse de mouillage pour des températures plus élevées peut être faite en 
utilisant l’expression de la constante cinétique )exp(. RT
EaKK oc −= . Pour se placer dans les 
conditions opératoires de notre étude, nous considérons tout d’abord la présence de carbone 
pyrolytique, c’est-à-dire une vitesse de dissociation environ deux fois inférieure à celle 
relative au carbone vitreux. Par conséquent, la vitesse de formation de TiCx en présence de 
carbone pyrolytique à 1100°C est estimée à 5 µm/s. 
Pour déterminer la vitesse de formation à 1700°C (température d’élaboration de CMT par 
EGV), il suffit de déterminer le rapport entre Kc (1700°C) et Kc (1100°C). Un facteur mille 
existe entre ces deux constantes cinétiques. Il s’avère que la température augmente la vitesse 
d’étalement, alors qu’une anisotropie marquée du carbone avec une orientation préférentielle 
des plans graphitique parallèlement à la surface tend à réduire cette vitesse d’étalement. 
La vitesse d’avancée de la ligne triple correspondant à la formation de carbure de titane 
peut ainsi être calculée comme étant de l’ordre de quelques millimètres par seconde pour une 
interaction à 1700°C entre un alliage de titane fondu et un substrat en carbone pyrolytique, 
c’est-à-dire correspondant à l’EGV. 
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Une vitesse de défilement du filament de 1 m/s à cœur conduit à un contact dans le bain 
fondu de l’ordre de cinq centièmes de seconde soit une distance parcourue par un germe de 
TiCx de l’ordre de 250 µm. Lorsque la vitesse de défilement du filament est élevée jusqu’à 5 
m/s, la durée de contact est divisée par cinq et la distance parcourue par un germe de TiCx 
n’est plus que d’environ 50 µm. Cet écart important permet d’apporter une première 
explication quant au comportement en entrée de charge du filament, selon la vitesse utilisée et 
par conséquent selon le temps de contact filament/bain. 
2.1.2.4 Facteurs complémentaires intervenant sur le mouillage 
De nombreux paramètres supplémentaires influencent indirectement le mouillage, dont 
principalement la présence d’oxygène ou d’impuretés en surface [LAN98,LAN96], la rugosité 
du substrat et du produit de réaction formé dans le cas d’un mouillage réactif 
[LAN98,LAN96,PAL01] et la présence d’air ou de gaz entre les deux constituants dans le cas 
d’un nombre capillaire élevé, c’est-à-dire d’une vitesse de défilement élevée. 
Le nombre capillaire Ca (Ca ) représente en effet le rapport entre la force 
visqueuse et la force capillaire lors d’un dépôt liquide sur un substrat solide. Pour de hautes 
vitesses de défilement du solide dans le liquide, l’angle de contact augmente avec Ca selon 
une courbe en S. 
γη /.U=
La présence d’impuretés en surface ou bien encore de couche de gaz entre le liquide et le 
substrat ajoute un temps d’incubation à la formation de carbure de titane. Avant que 
l’interaction titane/carbone ait lieu, il faut que ces inhibiteurs de mouillage soient éliminés. La 
rugosité, quant à elle, réduit la vitesse de la ligne triple en introduisant une surface de contact 
plus importante ainsi qu’une interaction solide/vapeur/liquide [FRA02,LAN96,LAN98]. 
Lors du passage à haute vitesse du filament dans le bain fondu, le faible temps de contact 
entre eux ainsi que la couche importante de gaz liée à un Ca élevé et qui vient s’intercaler 
entre le filament et le bain liquide, retardent l’apparition du carbure de titane. Ces deux effets 
complémentaires retardateurs du mouillage expliquent la difficulté de réalisation du couplage 
fibre/matrice pour de grandes vitesses de défilement du filament.  
Compte tenu de ces remarques et de la théorie concernant la formation de TiC par étapes 
successives, une représentation schématique du filament progressivement mouillé par le titane 
est présentée à la figure 2.2. 
2.1.3 Contrôle de la concentricité de l’enrobage et du filament 
2.1.3.1 Conséquence des difficultés de mouillage 
Les observations micrographiques des composites filamentaires mis en œuvre par EGV à 
différentes vitesses révèlent des morphologies d’enrobage très variables. Deux paramètres 
sont à l’origine de ces distinctions : la vitesse de défilement qui régit la quantité de matière 
emportée et le comportement en entrée de charge du filament. 
Les figures 2.3 et 1.9 présentent deux composites filamentaires typiques des vitesses de 1 
et 3 m/s. Pour une vitesse de défilement de 1 m/s, le dépôt d’alliage de titane a une épaisseur 
moyenne de 3 µm, ce qui est conforme à la théorie de l’emport de liquide par un filament 
défilant dans un bain liquide [QUE98,LAN42,GOU22]. Le filament est totalement recouvert 
par la matrice et la répartition du dépôt autour du filament est concentrique. Par contre, si à 3 
m/s, la quantité globale de matière emportée par le filament lors de son passage dans le bain 
fondu est aussi conforme à la théorie visco-inertielle, la matrice n’est pas répartie de manière 















Figure 2.1 : Mouillage réactif 
(a) Configuration d’équilibre d’une goutte liquide L en contac
solide S (cas spécifique où le produit de réaction P ne s’étend
goutte liquide) 
(b) Représentation schématique de l’évolution de l’angle d
fonction du temps 
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2.1.3.2 Confirmations expérimentales du rôle du mouillage sur la concentricité du 
dépôt 
L’ensemble des investigations précédentes semble confirmer l’hypothèse de départ selon 
laquelle le comportement en entrée de charge du filament est régi par le temps de contact 
filament/bain fondu. Ce temps de passage dans la charge dépend, pour une masse donnée de 
cette charge, de la vitesse de défilement du filament et de son positionnement par rapport à la 
charge. Le mouillage filament/matrice étant lié à la formation de carbure de titane, des temps 
de passage courts (grandes vitesses de défilement ou passage en périphérie), ne permettent pas 
au filament d’être totalement recouvert de TiCx et donc mouillé par la matrice. C’est ainsi que 
l’on obtient des composites filamentaires avec un recouvrement partiel du filament par la 
matrice. 
Pour valider cette hypothèse, deux opérations EGV sur substrats filamentaires distincts ont 
été comparées. Chacun de ces couplages a été réalisé en périphérie et avec des vitesses de 
défilement faibles, afin de s’affranchir de l’influence de la vitesse qui agit non seulement sur 
le temps de contact, mais également sur l’intercalation d’une couche de gaz à l’interface 
filament/titane liquide et sur la quantité de matière emportée. 
Les premiers essais d’enduction à petite vitesse en périphérie sont des tests classiques entre 
filaments SCS-6 et alliage Ti6242S qui mettent en évidence une déformation de la charge 
autour du filament, contrairement aux résultats obtenus à cœur à petite vitesse. 
Une deuxième série d’expériences tend à transformer l’interaction non mouillante Ti/C de 
départ en une interaction mouillante Ti/Ti. Les filaments SCS-6 sont recouverts d’une 
épaisseur de titane de quelques micromètres avant d’être utilisés pour l’EGV. La reproduction 
des conditions opératoires de la série d’expériences décrite ci-dessus donne lieu à un résultat 
différent. Le passage en périphérie à petite vitesse permet dans ce cas au filament revêtu de 
titane de pénétrer dans le bain, d’être totalement recouvert par la matrice et de donner lieu à 
un composite filamentaire avec une concentricité du dépôt et du filament. Ce comportement 
confirme le rôle du mouillage dans la configuration du revêtement du filament par l’alliage de 
titane. 
2.1.3.3 Améliorations envisageables 
D’après ces résultats, plusieurs possibilités d’amélioration de l’entrée du filament dans la 
charge peuvent être envisagées. Ces voies d’amélioration sont de plusieurs ordres. 
Tout d’abord, il est important d’augmenter le temps de contact filament/bain. Pour cela, il 
est possible d’opter pour l’utilisation d’une charge de masse plus importante de manière à 
augmenter la hauteur de source. Cependant, la charge étant chauffée et maintenue en 
lévitation par induction, c'est-à-dire par des forces électromagnétiques, le volume de la charge 
et la hauteur de source ne peuvent être augmentés de manière radicale. 
Un autre moyen d’augmenter le temps de contact est de travailler à très petite vitesse, mais 
la théorie de l’emport prévoit dans ces conditions de petites épaisseurs de revêtement, trop 
éloignées du cahier des charges Snecma Moteurs concernant la fraction volumique de fibres. 
La troisième voie envisagée et qui sera développée dans le chapitre 4 consiste à revêtir le 
filament SCS-6 avant le dépôt EGV par un dépôt plus facilement mouillable par le titane 
liquide que ne l’est le carbone. En effet, l’objectif technologique est de réaliser des 
composites avec une fraction volumique de filaments de l’ordre de 35% et pour cela il est 
nécessaire de travailler à des vitesses supérieures à 3 m/s. De ce fait, même avec un passage à 
cœur (longueur de source importante), il est essentiel de favoriser le mouillage pour que le 
filament soit entièrement recouvert par l’alliage de titane. 
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Un pré-dépôt de titane à vitesse relativement lente étant susceptible d’induire de fortes 
épaisseurs d’interphase en TiCx et de fragiliser ainsi les composites résultants, le pré-
revêtement sur filament ne consistera pas en quelques µm de titane, obtenus aisément par 
EGV à cœur à petite vitesse, mais en un dépôt de plusieurs dizaines de nanomètres de carbure 
de titane. Le couple d’interaction Ti/C non mouillant est alors remplacé par un couple 
mouillant Ti/TiC. 
2.2 Transfert de carbone du filament vers la matrice 
Lors du couplage filament/matrice par EGV, l’interaction titane/carbone intervient 
intensivement en raison de la réactivité du titane et des températures mises en cause au cours 
du procédé. Au point triple solide/liquide/vapeur, cette interaction, donnant lieu à la formation 
de TiCx, est contrôlée par la dissociation du carbone. Par contre, dans l’ensemble de 
l’épaisseur du revêtement de matrice, l’interaction Ti/C est contrôlée par la diffusion du 
carbone. Cette dernière, dont le mécanisme est décrit dans le chapitre 1, conduit à la 
formation d’une zone de réaction interfaciale s’étendant sur plusieurs microns. 
Cette zone interfaciale, d’épaisseur comprise entre 10 à 30 µm selon les conditions 
opératoires utilisées, est située autour du filament SiC revêtu de carbone (SCS-6). Un examen 
précis de cette zone révèle la présence d’une interphase continue de 0.5 à 1 µm d’épaisseur à 
l’interface filament/matrice et d’une part importante de précipités globalement aciculaires 
dont la taille est comprise entre 1 et 10 µm de longueur (figure 2.4). Compte tenu du caractère 
fragile de ces produits du type carbures de titane, les performances mécaniques des 
composites filamentaires dépendent notamment de l’épaisseur de l’interphase, de la fraction 
volumique de précipités et de leur morphologie (en particulier de leur taille), l’ensemble étant 
contrôlé par les conditions de refroidissement du filament gainé. 
2.2.1 Observations 
Les observations micrographiques de composites filamentaires SCS-6/Ti6242S élaborés 
par EGV ont permis d’établir une corrélation entre les paramètres expérimentaux du procédé 
et l’étendue de la zone interfaciale. 
L’effet de la vitesse de défilement a été appréhendé à partir d’essais EGV réalisés à 
refroidissement fixé et pour des vitesses de défilement de 3 et 5 m/s. Ces vitesses élevées 
placent ces expérimentations dans le domaine où l’emport de matière est défini par la couche 
limite de transfert de quantité de mouvement à l’interface filament/bain d’alliage liquide, avec 
pour conséquence une réduction de l’épaisseur du revêtement Ti6242S lorsque la vitesse 
augmente. Plus le revêtement est de faible épaisseur, plus la quantité de chaleur à évacuer est 
faible, plus le refroidissement du filament gainé est rapide et plus l’interaction diffusionnelle 
titane/carbone et la formation de produits de réaction sont limitées. La comparaison des essais 
à 3 et 5 m/s confirme ce raisonnement. En effet, l’épaisseur de l’interphase ainsi que la taille 
et le nombre des précipités sont réduits lors d’une enduction à 5 m/s. La vitesse, qui influence 
de manière directe l’épaisseur de revêtement, agit indirectement sur le refroidissement. 
Par ailleurs, le système de refroidissement spécifique au procédé EGV est modulable. 
L’ensemble du prototype EGV est sous atmosphère contrôlée d’argon ou d’hélium. Le gaz 
utilisé modifie le coefficient d’échange convectif h entre la surface du filament gainé et 
l’atmosphère de l’enceinte. En convection naturelle, c’est à dire pour une atmosphère gazeuse 
statique ou des flux de gaz inférieurs à 2 m3/h, les coefficients d’échange convectif de l’argon 
et de l’hélium valent respectivement 10 et 100 W/m2.K. Les micrographies de deux 
échantillons de composites filamentaires réalisés à la même vitesse mais refroidis soit par 
argon soit par hélium en convection naturelle dans l’ensemble de l’installation EGV (figure 
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2.5) révèlent une différence notable d’étendue de la zone de réaction interfaciale. L’hélium 
favorise le refroidissement de la gaine de Ti6242S, ce qui limite l’interaction titane/carbone. 
2.2.2 Consommation du revêtement de carbone du filament 
L’interaction titane/carbone est associée à une consommation progressive du carbone du 
revêtement externe du filament SCS-6. Le carbone de cette couche protectrice de 3 µm 
d’épaisseur qui est en partie dissocié par interaction à haute température avec l’alliage de 
titane liquide se retrouve réparti dans la matrice sous différentes formes : 
− interphase continue de carbure de titane à l’interface filament/matrice 
− précipités de type "carbure" contenus dans la zone de réaction interfaciale 
− solution solide de carbone dans les phases allotropiques du titane  
Quelles que soient les conditions d’élaboration de composites filamentaires EGV, une très 
faible fraction du revêtement protecteur du filament est consommée, contrairement aux études 
de mise en œuvre par voie liquide rapportées par ailleurs [WAR95-b,TOL85]. Ce résultat peut 
être justifié par le faible temps de contact entre le filament et la matrice à haute température et 
plus particulièrement par un refroidissement vigoureux propre à la nature du procédé, ce qui 
limite la diffusion du carbone dans la matrice. Le renfort céramique n’est ainsi pas 
endommagé par une trop forte consommation du carbone protecteur. 
Alors que l’interphase continue n’est à priori pas suffisamment épaisse pour induire des 
effets d’entaille significatifs sur le renfort filamentaire, le nombre et la taille des précipités 
peuvent fragiliser la matrice. 
2.2.3 Conséquences : modèle de Metcalfe 
Le transfert de carbone entraîne une fragilisation du composite SiC/Ti de manières 
diverses. Premièrement, il induit une consommation de la couche protectrice de carbone du 
filament SCS-6 de sorte que, même s’il n’en résulte pas de réduction propre des performances 
mécaniques du filament, les fissures initiées dans la matrice peuvent se propager plus 
aisément et fracturer le filament SiC. En effet, le revêtement de pyrocarbone de 3 µm 
d’épaisseur est constitué de feuillets de carbone disposés en couches afin de dévier les 
éventuelles fissures issues de la matrice. En diminuant l’épaisseur de cette protection de 
carbone, sa capacité de déviation de fissures est réduite.  
A cet endommagement indirect du filament peut s’ajouter une fragilisation de la matrice 
par la présence de précipités de type carbure de taille importante, mais également la formation 
d’une interphase fragile susceptible d’induire des effets d’entaille et qu’il conviendra de 
minimiser. 
L’épaisseur de cette interphase, liée aux conditions opératoires de mise en œuvre, joue un 
rôle prépondérant dans les mécanismes de rupture des composites à renforts filamentaires 
longs [SOL74,BRO04]. Metcalfe s’est intéressé au comportement en traction de tels 
composites afin d’analyser l’influence de l’épaisseur d’interphase sur la rupture du renfort. 
L’interphase fragile, au moment de sa fissuration, introduit des sites supplémentaires 
d’amorçage de fissures susceptibles de se propager par effet d’entaille dans le renfort fragile 
mais également dans la matrice, qui est en tension dans les CMT du fait des contraintes 
résiduelles. Par conséquent, il est indispensable de limiter l’épaisseur de cette interphase pour 
exclure tout effet de ce type. Le revêtement de carbone du filament constituant déjà une 
protection efficace, il suffit de s’assurer que l’épaisseur de l’interphase est inférieure à un 
micromètre. 
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Les courbes contrainte-déformation (figure 2.8) généralement obtenues mettent en 
évidence une modification du comportement du composite vis-à-vis de la loi des mélanges au 
cours de l’essai de traction. En effet, pour de faibles contraintes, le comportement du 
composite suit les prédictions théoriques, mais dès lors que la tension devient importante, la 
loi de comportement observée est celle de la matrice seule. Ce résultat laisse entrevoir que 
lorsque des filaments se rompent, la charge est supportée par la matrice. 
Pour de faibles épaisseurs d’interphase, la rupture à faible contrainte de l’interphase 
n’influe pas sur le comportement du matériau. La fracture des filaments, qui gère celle du 
composite, se produit pour une contrainte théorique. Au-delà d’une première valeur critique 
d’épaisseur d’interphase, sa fissuration fragilise le filament, compte tenu de la concentration 
importante de contraintes supportées alors par la matrice, ce qui entraîne une rupture 
prématurée du filament et par conséquent du composite. Lorsqu’une deuxième valeur critique 
est atteinte, la fissuration de l’interphase donne lieu à une rupture simultanée du filament à la 
contrainte de rupture de l’interphase, l’effet d’entaille sur le composite est immédiat. Les 
valeurs critiques dépendent de la tolérance de la matrice et des conditions de mise en œuvre 
des composites (figure 2.6) [BRO04]. 
Ce modèle, énoncé par Metcalfe, n’est néanmoins pas directement applicable à notre cas 
d’étude compte tenu de la morphologie du pyrocarbone protecteur du filament SCS-6. Par 
conséquent, les prédictions théoriques d’épaisseurs d’interphases critiques de carbure de titane 
que peut supporter le filament SCS-6 sont supérieures aux valeurs calculées pour un carbone 
classique. De plus, la présence de contraintes résiduelles dans le matériau (matrice en tension 
et filament en compression) influence ces valeurs. 
Ces considérations mettent en avant l’importante de limiter le transfert de carbone dans la 
matrice de manière à préserver les performances du filament et de l’alliage métallique. 
2.2.4 Performances mécaniques 
Des tests de traction sur composites filamentaires sont un moyen d’établir la relation de 
cause à effet entre la zone de réaction interfaciale et les performances mécaniques des CMT. 
Plusieurs échantillons élaborés par EGV dans des conditions de vitesse et de refroidissement 
variables ont été testés. 
Les éprouvettes sont représentées sur la figure 2.7. Les filaments enduits ont été maintenus 
dans des talons en papier afin d’être positionnés dans les mors pneumatiques de l’appareillage 
de traction. Les essais ont été faits sur des longueurs de jauge de 40 mm. La déformation au 
cours du temps a été enregistrée à l’aide d’un vidéo-extensomètre qui suit l’interface 
noir/blanc des gommettes positionnées sur les échantillons, pour une vitesse de traction de 0.5 
mm/min. 
Les courbes contrainte-déformation obtenues montrent que les composites filamentaires 
présentent un comportement pseudo-élastique bi-linéaire (figure 2.8). Les valeurs moyennes 
des déformation et résistance à la rupture, pour des filaments enduits de 300 à 350 µm de 
diamètre, sont respectivement de 1% et d’environ 1600 MPa.  
Alors qu’il existe une relation quasi linéaire entre l’épaisseur de matrice déposée et 
l’étendue de la zone de réaction interfaciale pour un refroidissement fixé, il n’existe pas de 
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Figure 2.4 : Micrographies MEB-HR d’un composite filamentaire SCS-6/Ti6242S 
(a)  section droite 
(b)  interface fibre/matrice 
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Figure 2.5 : Zone interfaciale de composites filamentaires élaborés par EGV à 3 m/s 
(a)  en convection naturelle d’argon 
(b)  en convection naturelle d’hélium 
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Plusieurs raisons peuvent être invoquées : 
− les contraintes thermo-mécaniques induites dans le filament et la matrice par 
l’écart entre leur coefficient de dilatation, influencent de manière très 
significative les performances mécaniques des composites filamentaires, 
− l’accroissement non linéaire de la section de matrice en fonction de l’épaisseur, 
augmente les contraintes résiduelles de compression dans le filament et retarde 
d’autant sa rupture. La rupture du composite filamentaire étant commandée par 
celle du filament si la matrice en tension est restée ductile, il n’est pas surprenant 
que pour les épaisseurs de matrice les plus importantes, pour lesquelles le 
carbone transféré du filament vers un volume important de matrice ne réduit pas 
notablement sa ductilité, la résistance à la rupture du composite soit relativement 
élevée, 
− par contre, lorsque la vitesse de défilement est faible, la faible épaisseur de 
matrice entraînée au cours de l’opération d’EGV, conduit à des contraintes 
résiduelles faibles dans le filament ; il n’y a donc pas de retard important 
concernant la rupture du filament, 
− de plus, pour les faibles vitesses de défilement (petites épaisseurs de dépôt), la 
quantité de carbone transférée peut être plus importante en raison d’une durée de 
maintien plus longue dans le bain liquide, ou plus faible en raison d’un 
refroidissement plus rapide du filament gainé. Ces deux tendances antagonistes 
rendent la matrice plus ou moins fragile.  
Contrairement à ces résultats, l’influence de la procédure de refroidissement est facilement 
corrélée aux propriétés mécaniques. Les expériences ont été menées sur plusieurs types de 
composites filamentaires SCS-6/Ti6242S, tous mis en œuvre avec la même vitesse de 
défilement et possédant par conséquent la même épaisseur de revêtement de matrice, mais 
avec des conditions de refroidissement variables. Les résultats moyens de contrainte à rupture 
varient de 15% entre un refroidissement en convection naturelle argon et hélium. 
L’augmentation de la vitesse de refroidissement améliore la résistance à la rupture du 
composite de 1600 MPa à 1800 MPa pour une fraction volumique de fibres de 20%. 
En limitant la consommation du carbone du revêtement protecteur des filaments SCS-6 par 
des vitesses de refroidissement élevées, la fragilisation de la matrice induite par la présence de 
précipités de taille importante est aussi réduite. Il convient néanmoins d’ajouter qu’un 
refroidissement rapide ne peut que réduire les relaxations de contraintes résiduelles, dont un 
des effets est de retarder la rupture. 
2.2.5 Contrôle du transfert de carbone et de ses effets 
Compte tenu des résultats présentés ci-dessus, plusieurs solutions peuvent être proposées 
pour contrôler le transfert de carbone et ses effets. 
En fixant la fraction volumique de renfort dans les CMT, le cahier des charges fixe du 
même coup la vitesse de défilement du filament pendant l’opération d’EGV, de sorte que le 
seul degré de liberté restant au niveau technologique est la vitesse de refroidissement dont 
l’augmentation limite le transfert de carbone. Par conséquent, l’utilisation d’une convection 
forcée à l’hélium, dont les tenants et aboutissants seront détaillés dans le chapitre 4, est une 
solution envisageable. On peut néanmoins s’attendre à la présence d’une zone interfaciale, 
même réduite, composée d’une interphase et de précipités, étant donnée la diffusion rapide du 
carbone dans le titane liquide. De plus, un tel refroidissement est susceptible d’engendrer des 
contraintes résiduelles importantes. 
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Pour réduire la fragilisation induite par les précipités de taille importante et dans un même 
temps éventuellement relaxer les contraintes résiduelles, un traitement thermique approprié 
peut être envisagé. Le but de ce traitement est de redistribuer le carbone contenu dans la 
matrice sous forme de solution solide ou de précipités carburés sub-microniques pour 
transformer l’effet fragilisant de gros précipités [NIS95] en un durcissement structural de la 
matrice induit par des précipités de petite taille. En effet, pour des précipités particulièrement 
résistants au cisaillement, de fraction volumique fixée par la nature de l’alliage, la distance 
entre précipités est d’autant plus faible que leur taille est petite. La contrainte nécessaire pour 
permettre aux dislocations de dépasser ces entraves au cours de leur glissement étant 
inversement proportionnelle aux distances entre précipités, l’affinage morphologique de la 
précipitation devrait conduire à un renforcement de la gaine matricielle sans induire pour 
autant une importante diminution de sa ductilité.  
2.3 Microstructure issue du procédé EGV 
Les conditions extrêmes de l’EGV, en ce qui concerne la température de contact 
filament/matrice et la vitesse de refroidissement appliquée à l’ensemble, donnent lieu à un état 
particulier de la microstructure de la matrice Ti6242S. 
2.3.1 Structure transformée alpha+bêta 
La microstructure α/β issue de l’EGV est une structure β transformée. Cette structure 
aciculaire consiste en des aiguilles α secondaire séparées par la phase β résiduelle. La 
persistance de la phase β au sein de cet alliage à température ambiante est liée à la présence 
d’éléments d’alliage bétagènes. 
Ainsi que l’illustre la figure 2.9, la microstructure de la matrice en alliage Ti6242S du 
composite filamentaire élaboré par EGV est homogène et très fine, à tel point que les joints de 
grains sont difficilement observables. La finesse de cette microstructure est le résultat des 
vitesses élevées de refroidissement appliquées pendant l’élaboration et qui équivalent 
largement à celles utilisées pour des trempes. 
Les observations par MEB mettent en évidence la structure α/β et permettent de 
déterminer la taille des petites cristallites α, de quelques centaines de nanomètres de longueur 
sur quelques dizaines de nanomètres de largeur. La microstructure de l’alliage Ti6242S est 
néanmoins bien cristallisée ainsi que l’illustre la figure 2.10. 
2.3.2 Éléments d’alliage 
L’alliage de titane Ti6242S comprend de nombreux éléments d’addition, tels que 
l’aluminium alphagène et le molybdène bétagène. La transformation allotropique de la phase 
β en phase α s’accompagne généralement d’une répartition sélective des éléments d’alliage en 
fonction de leur caractère alphagène ou bétagène. Ainsi, la phase α se trouve en théorie 
enrichie en aluminium et la phase β en molybdène [HAN04]. La réalisation de cartographies 
élémentaires par microsonde de Castaing (EPMA), de résolution spatiale 1 µm3, permet de 
fournir une image de la distribution des éléments d’alliage et de diffusion présents dans la 
matrice. 
Compte tenu de la difficulté de dosage du carbone, l’EPMA ne permet pas de quantifier le 
carbone de diffusion présent dans l’ensemble de la matrice et d’illustrer sa répartition. Cet 
élément joue néanmoins un rôle très important car il agit sur le pourcentage de phase α dans 















































Figure 2.11 : Cartographie élémentaire EPMA du molybdène dans la gaine de Ti6242S 
















analyse d’images du pourcentage de phase α peut être un moyen de déterminer la part de 
carbone transféré dans la matrice. 
La cartographie élémentaire du molybdène, fortement bétagène, montre quant à elle une 
fine répartition de cet élément d’alliage dans l’ensemble de la microstructure α+β (figure 
2.11). Ces observations sont en accord avec les résultats de mise en œuvre par "magnetron 
sputtering" décrits par H.J.Dudek et al. [DUD97] et nous amènent à considérer la 
microstructure EGV comme métastable. Cependant, la poire d’interaction associée à l’analyse 
par microsonde de Castaing étant supérieure à la taille des phases allotropiques de la 
microstructure Ti6242S brute d’EGV (figure 2.9), il n’est pas possible de conclure quant à la 
distribution du molybdène dans chacune de ces phases.  
2.3.3 Stabilité 
Ces résultats tendent à montrer que la microstructure du composite filamentaire obtenue 
par le procédé Snecma Moteurs est hors équilibre. Elle résulte d’un refroidissement tellement 
rapide depuis le domaine de haute température que certains des phénomènes microstructuraux 
associés à la séquence de transformation de phase n’ont pas lieu. Cependant, un déplacement 
coopératif des atomes aboutit à une cohérence cristallographique, telle qu’une transformation 
martensitique, décrite en détail dans le chapitre 5. 
Dans le but d’évaluer la stabilité microstructurale des composites filamentaires SCS-
6/Ti6242S élaborés par EGV, les matériaux ont été traités thermiquement. L’ensemble des 
résultats est présenté dans le chapitre 3.  
2.4 Conclusion 
L’interaction filament/matrice associée à l’EGV est caractérisée par trois manifestations 
principales que sont le mouillage des filaments par la matrice, le transfert de carbone et 
l’obtention d’un état particulier de la microstructure de l’alliage Ti6242S. 
Le mouillage réactif associé au système d’étude SCS-6/Ti6242S est régi par la formation 
de carbure de titane, contrôlée par la dissociation du carbone et sa mise en solution dans 
l’alliage de titane. La spécification relative à l’obtention dans les composites d’une fraction 
volumique de filaments fragiles qui n’excède pas 30 à 35% vol., impose l’utilisation de 
vitesses d’EGV supérieures à 3m/s. A ces vitesses et compte tenu du volume de la charge 
d’alliage de titane liquide, la cinétique de formation du TiC nécessaire au mouillage du 
filament par la matrice liquide n’est pas suffisante pour permettre un enrobage concentrique 
des filaments. De plus, la présence éventuelle d’oxygène et d’une couche de gaz introduisent 
un temps d’incubation supplémentaire au mouillage. L’augmentation de la hauteur de source 
n’étant guère possible, il est indispensable de prévoir un revêtement mouillant qui pourrait 
être un des constituants du système, c'est-à-dire du titane ou du TiC. Un pré dépôt de Ti par 
EGV à vitesse lente pouvant être fragilisant, il convient d’envisager des dépôts de TiC par 
voie chimique en phase vapeur. 
L’interaction titane/carbone lors de l’EGV est associée à une consommation progressive du 
revêtement protecteur de carbone du filament SCS-6, et à la formation d’une zone de réaction 
interfaciale. Celle-ci est composée d’une part d’une interphase continue peu épaisse, 
n’induisant pas d’effets d’entaille significatifs sur le renfort filamentaire, et d’autre part d’une 
quantité significative de précipités fragilisants dont la taille et le nombre dépendent des 
conditions de refroidissement de la gaine de titane d’épaisseur variable. Afin de contrôler le 
transfert de carbone et ses effets, un refroidissement par convection forcée d’hélium ainsi 












































































Chapitre 3 :  MÉCANISMES ET CONSÉQUENCES DU 
TRANSFERT DE CARBONE 
Les chapitres précédents ont montré d’une part le caractère inévitable d’un transfert de 
carbone du renforcement du filament vers la matrice d’alliage base titane et émis des 
hypothèses quant aux conséquences qu’un tel transfert peut engendrer en particulier sur les 
performances mécaniques des matériaux composites résultants. Il convient désormais pour 
contrôler ce transfert et ses effets, de comprendre les mécanismes qui lui sont associés et 
d’évaluer précisément leurs conséquences. Dans cette optique, un modèle de solidification a 
été proposé et validé. 
3.1 Solidification du revêtement de matrice 
Les premières observations des composites filamentaires élaborés par EGV nécessitent des 
investigations complémentaires dans le but d’évaluer l’amplitude du transfert de carbone du 
revêtement C+SiC du filament vers la matrice et de comprendre les mécanismes de formation 
de l’ensemble de la zone interfaciale. 
La simulation thermique du procédé offre une évaluation de la vitesse de solidification et 
de refroidissement de l’alliage de titane Ti6242S dans lequel une part notable de carbone est 
dissoute. Ces résultats, complétés par l’exploitation des diagrammes de phases associés au 
système Ti/C permettent de proposer un modèle de solidification et de formation de la zone 
interfaciale. 
3.1.1 Étude de l’évolution thermique du filament enduit 
3.1.1.1 Approche théorique 
Sachant que les conditions de solidification influencent la microstructure de la gaine de 
titane et les caractéristiques de la zone interfaciale, le temps t de solidification et de 
refroidissement du revêtement de Ti6242S prend toute son importance. Il dépend de 
l’épaisseur e de matrice et du système gazeux convectif employé. Son calcul nécessite la 
connaissance des propriétés de conduction et de rayonnement de l’alliage Ti6242S ainsi que 
du coefficient d’échange thermique convectif h du système. 
Pour atteindre les valeurs de t dans différentes configurations d’EGV (conditions de vitesse 
et de refroidissement), un modèle numérique spécifique a été développé au laboratoire EPM 
Madylam. Il permet de calculer la température en chaque point de la gaine de titane en 
fonction du temps. Plusieurs épaisseurs de matrice correspondant à plusieurs vitesses 
d’enduction et différents types de refroidissement ont ainsi pu être analysés. 
La distribution de la température en fonction du temps dans le revêtement métallique est 
obtenue en résolvant l’équation de diffusion thermique et en prenant en compte l’enthalpie de 
solidification de la gaine de Ti6242S. 
Le calcul numérique des températures dans le revêtement d’alliage de titane en fonction du 
temps est réalisé avec un pas de 1 µm dans l’épaisseur e de la gaine de Ti6242S et un pas de 
temps de 1µs nécessaire à la visualisation du palier de solidification. 
Le temps total sur lequel porte le calcul correspond au temps de passage du composite 
filamentaire dans l’enceinte EGV avant bobinage, c'est-à-dire le temps s’écoulant depuis 
l’instant où un petit élément de filament sort du bain fondu et l’instant où ce même élément 
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atteint la bobine réceptrice ; ce temps dépend évidemment de la vitesse de défilement du 
filament. 
3.1.1.2 Résultats de la simulation numérique 
L’ensemble des résultats des simulations numériques qui ont été effectuées suivant 
l’approche précédente, est présenté aux figures 3.1, 3.2 et 3.3. La connaissance des 
températures permet en particulier de connaître l’état de la matrice lorsqu’elle entre en contact 
avec la bobine réceptrice. Dans le cas où sa température correspondrait à un état pâteux, des 
déformations de la gaine de matrice sont envisageables. 
La figure 3.1 réunit l’ensemble des profils temps-température pour des refroidissements 
par convection naturelle d’argon (coefficient d’échange convectif h = 10 W/m2.K) et pour 
diverses vitesses de défilement. Les valeurs des épaisseurs de revêtement pour chaque vitesse 
de défilement sont régies par la théorie visco-inertielle (figure 1.16). Pour des conditions de 
refroidissement données, plus l’épaisseur de revêtement matriciel est importante, plus le palier 
thermique à haute température est étendu conformément à l’extension de la durée de 
solidification. 
Dans la figure 3.2, le paramètre variable est le coefficient d’échange convectif lié au 
refroidissement utilisé. L’augmentation de h contribue à accroître la vitesse de 
refroidissement. Deux cas sont présentés, la convection naturelle hélium et argon. 
Par ailleurs, il convient d’argumenter quelque peu sur un aspect essentiel relatif à la 
distribution des températures dans chacune des sections du filament enduit : les très faibles 
dimensions radiales du filament gainé n’autorisent guère de différence de température 
importante au sein d’une même section du filament gainé. Ce comportement est mis en 
évidence sur la figure 3.3 où, pour une épaisseur e et un coefficient d’échange convectif fixés, 
la température de la gaine présente, à tout instant t, un écart de l’ordre du degré entre deux 
points d’une même section droite espacés de 50 µm l’un de l’autre. Cette différence de 
température conduit à un gradient thermique radial de l’ordre d’une centaine de K/cm. Ce 
gradient radial GTr est important et très largement suffisant pour transférer par conduction à 
travers la gaine de matrice le flux d’énergie rayonnée par la surface du filament gainé à la 
température de fusion Tf du titane. 
L’ordre de grandeur de ce gradient radial peut être grossièrement estimé en ignorant dans 
une première approche les sources de chaleur internes liées à la solidification de la gaine, à 
l’aide de la relation GT  où ε est le coefficient d’émissivité de la surface du 
filament gainé (ε
kT fr /.. 4σε=
Ti6242S = 0.3 à 1700°C [PAR00]), σ la constante de Stephan-Boltzman (σ = 
5.67.10-8 W/m2.K4) et k la conductivité thermique du titane. 
Le gradient thermique dans la direction longitudinale du filament GTl étant lui aussi de 
l’ordre d’une centaine de degrés par centimètre lorsque le filament sort du bain, les surfaces 
isothermes au sein de la gaine de titane s’écartent donc notablement de la section droite. Il 
n’est donc pas possible de considérer dans l’absolu que la température est homogène dans la 
section droite, même si une telle supposition permettra par la suite de faciliter la 
compréhension du mécanisme de solidification. 
En effet, la connaissance des surfaces isothermes ne permet pas pour autant d’associer à 
l’une d’entre elles le front de solidification de la gaine d’alliage de titane, puisqu’il est 
possible que des écarts de composition entre l’alliage à la surface de la gaine de matrice et 
l’alliage en contact avec le filament conduisent à des écarts notables de température de fusion 
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Figure 3.1 : Évolution de la température de la gaine de Ti6242S de composites 










0 0,2 0,4 0,6 0,8 1









h=10 W/m²K : Argon 
















Figure 3.2 : Évolution de la température de gaine de Ti6242S de composites filamentaires 
















Il en résulte que dans l’absolu, le mécanisme de solidification de la gaine de matrice est 
gouverné par l’interaction entre d’une part des surfaces isothermes inclinées par rapport à la 
section droite et d’autre part des surfaces iso-composition de normales plus proches des 
directions radiales. 
3.1.1.3 Discussion 
Les résultats numériques et approches précédents conduisent à retenir quelques remarques 
conclusives :  
− la simulation numérique de l’histoire thermique du composite filamentaire en 
sortie du bain d’alliage de titane fondu permet de préciser le rôle des paramètres 
expérimentaux et constitue un guide pour toute interprétation des phénomènes se 
produisant au cours de l’EGV, 
− le refroidissement de l’alliage de titane Ti6242S dans l’enceinte EGV est 
particulièrement rapide, évoluant entre 1000 °C/s et 1600 °C/s selon le gaz utilisé 
en convection naturelle et l’épaisseur de gaine considérés, 
− ces conditions de solidification et de refroidissement sont telles qu’il est 
envisageable que des phases métastables formées à haute température soient 
maintenues à température ambiante, 
− l’homogénéité de la température dans la gaine d’alliage ne peut être parfaite mais 
est suffisante pour aborder la compréhension du mécanisme de solidification en 
supposant les sections droites quasi isothermes, 
− les variations de vitesses de refroidissement observées en fonction de l’épaisseur 
d’alliage métallique et du type de refroidissement employé confirment les 
observations micrographiques détaillées au chapitre 2, 
− un refroidissement rapide limite le transfert de carbone depuis le filament vers la 
matrice et limite ainsi la formation de phases fragilisantes. 
− cependant, les températures de contact filament gainé/poulie de bobinage 
relativement importantes, calculées pour des composites filamentaires mis en 
œuvre à des vitesses supérieures à 3 m/s, laissent entrevoir la possibilité de 
déformation de la gaine. 
3.1.2 Exploitation des diagrammes de phases 
Pour construire un modèle de solidification associé au procédé d’Enduction à Grande 
Vitesse, il est essentiel d’explorer les diagrammes de phases relatifs aux éléments 
prédominants de la matrice. Dans le cas des composites SCS-6/Ti6242S, nous allons 
essentiellement travailler sur le diagramme Ti-C, compte tenu du contact haute température 
entre le carbone du filament SCS-6 et le titane de l’alliage, tout en considérant le pseudo-
diagramme de phases Ti-6Al-2Sn-4Zr-xMo (figure 1.11). 
Le diagramme de phases Ti-C est illustré à la figure 3.4 [MAS90]. A la température de 
fusion de l’alliage de titane Ti6242S (Tf = 1705°C), à laquelle le filament céramique est mis 
en contact avec le bain liquide, la limite de solubilité du carbone dans le titane est de 2% 
atomique. Au-delà de cette concentration de carbone, une phase de carbure de titane se forme. 
Le domaine de sous-stœchiométrie de ce composé apparaît clairement sur le diagramme. En 
effet, à 1705°C, la composition du carbure TiCx évolue entre TiC0.5 en équilibre avec le titane 
liquide et TiC en équilibre avec le carbone. 
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Lorsque la température diminue, le diagramme Ti-C fait état d’une transformation 
eutectique aux alentours de 1650°C. En deçà de cette température, le titane est sous la forme 
allotropique β, et le carbure TiCx voit sa composition minimale en carbone augmenter. 
A 990°C a lieu la transformation allotropique β→α de l’alliage Ti6242S. Lorsque l’on 
s’approche de la température ambiante, le carbure de titane évolue et son domaine de sous-
stœchiométrie se restreint à TiC0.8–TiC. 
3.1.3 Proposition d’un modèle 
Les observations microstructurales décrites dans les chapitres précédents, ainsi que la 
simulation numérique du refroidissement et l’exploitation du diagramme de phases Ti-C, 
conduisent à proposer une succession de séquences pour la solidification du revêtement 
matriciel et la formation de la zone interfaciale. 
3.1.3.1 Hypothèses de base du modèle 
L’hypothèse de départ consiste à postuler que les conditions extrêmes de refroidissement 
imposées au composite filamentaire figent des états formés à haute température, conduisant à 
des phases métastables observables à température ambiante. 
Plusieurs hypothèses complémentaires permettent d’aborder la modélisation de la 
solidification de la gaine matricielle : 
− la température de la gaine d’alliage de titane est considérée quasi homogène dans 
l’ensemble de la section du filament revêtu,  
− l’interaction Ti/C est caractérisée par une interdiffusion entre carbone et titane. 
Toutefois, la mobilité du carbone prédomine sur celle du titane, compte tenu des 
différences de coefficients de diffusion associés [GUO95,BAR99,DUD97] et de 
l’état initialement liquide du titane. Par conséquent, seule la diffusion du carbone 
dans le titane sera considérée dans ce qui suit (système Ti + x% C), 
− malgré la présence de silicium dans la couche de carbone protectrice du filament 
SCS-6, sous la forme de particules de SiC, le transfert de silicium à partir du 
filament vers la matrice est considéré comme secondaire. Les quantités de 
silicium diffusées lors de l’EGV pendant des courtes durées de contacts à haute 
température, sont considérées trop faibles pour permettre la formation d’une 
phase ternaire Ti-Si-C dont la température de solidification serait de toute façon 
basse relativement à celles du système Ti-C (figures 3.4 et 3.5) [DU00, GOR99]. 
3.1.3.2 Schématisation 
Ces hypothèses et tout particulièrement la prise en compte d’une température quasi 
constante dans les sections droites vis-à-vis d’un mécanisme de solidification, nous 
permettent entre autre de mettre en parallèle le diagramme de phases Ti-C avec notre système 
d’étude ainsi que l’illustre la figure 3.6. Les deux extrémités du diagramme, en terme de 
composition minimale et maximale en carbone, correspondent aux limites physiques du 
filament revêtu. La partie titane pur équivaut à la zone externe du revêtement d’alliage de 
titane, considérée comme dépourvue de carbone de diffusion. La partie carbone pur est quant 
à elle représentative de la couche de carbone protectrice du filament de SiC. Ainsi, en 
parcourant le diagramme suivant des compositions croissantes en carbone, on se déplace de 
manière schématique sur la section du filament revêtu et précisément dans l’épaisseur de 
matrice, laquelle présente un très fort gradient de composition en carbone lié à sa diffusion. 
La température de la matrice étant quasi uniforme pendant le refroidissement, le déplacement 
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Figure 3.3 : Evolution de la température de différents points de coordonnée radiale r de la 
gaine de Ti6242S de composites filamentaires élaborés à 3m/s [FRA04] 
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différents points du revêtement au cours du refroidissement. Pour décrire les différentes 
étapes de solidification, la température de la gaine de Ti6242S à un instant t du 
refroidissement est comparée aux températures de solidification définies par les liquidus. 
3.1.3.3 Étapes de solidification et de formation de la zone interfaciale 
Dès que l’alliage Ti6242S liquide entre en contact avec le filament SiC revêtu d’une 
couche C + SiC, un transfert important de carbone depuis le revêtement vers la matrice 
liquide donne lieu à la formation d’une couche limite de transfert de masse. A l’intérieur de 
celle-ci, la composition en carbone augmente progressivement au cours du temps. Quand la 
température de liquidus croissante avec la teneur en carbone et la température du filament 
revêtu en cours de refroidissement se rejoignent, une couche continue de carbure de titane se 
forme et croît. D’après le diagramme, celle-ci possède un gradient de composition interne. 
Cette précipitation a pour conséquence de diminuer le taux de carbone dans la matrice liquide 
à proximité, créant ainsi une déplétion en carbone. 
Lorsque la température de la section de filament revêtu continue de décroître, elle 
rencontre la température de solidification du titane pauvre en carbone, correspondant à la 
partie externe de la gaine d’alliage de titane. Ainsi, la surface externe du revêtement 
métallique commence à se solidifier quand sa température de solidification, supérieure à la 
température eutectique dans des conditions de germination hétérogène, est rejointe par la 
température de refroidissement du filament. Sachant que la surface externe du filament déjà 
solidifiée sert de substrat à la germination hétérogène, on peut considérer qu’il y a 
solidification vers l’intérieur du revêtement. Cette croissance radiale du front solide/liquide 
vers l’axe du filament et le phénomène de ségrégation qui lui est associé tendent à restreindre 
l’étalement du carbone provenant du filament dans la matrice liquide restante. Par conséquent, 
plus le revêtement de matrice est de faible épaisseur, pour des conditions similaires de 
refroidissement et de transfert de carbone, plus la concentration en carbone du volume liquide 
restant est importante et plus les précipités sont de grande taille. 
Quand le liquide face au front de croissance de la couche de carbure de titane atteint la 
composition eutectique, une co-précipitation de la matrice base titane et de carbure de titane 
sous-stœchiométrique se produit. Compte tenu du diagramme de phases Ti-C, la proportion de 
carbure de titane composant l’eutectique est très faible. 
Selon ce modèle, les conditions de refroidissement du revêtement de matrice liquide 
associées au procédé Snecma Moteurs conduisent à la juxtaposition des trois composantes 
microstructurales suivantes : 
− une couche continue de carbure de titane TiCx à l’interface filament/matrice 
− une zone eutectique qui entoure cette interphase et qui contient des précipités de 
carbure de titane sous-stœchiométrique du type TiC0.5 et l’alliage Ti6242S 
− une microstructure très fine α/β ("quasi" α) de Ti6242S 
Ces séquences de solidification du revêtement de matrice et de formation de la zone 
interfaciale sont schématisées à la figure 3.6. 
Il est raisonnable de considérer que le résultat de ces séquences obtenues à l’état haute 
température est figé par le refroidissement rapide. C’est la raison pour laquelle seules la 
formation et la stabilisation des phases issues de ces hautes températures sont considérées : 
conservation de la microstructure eutectique et d’une interphase TiCx largement sous-
stœchiométrique. Néanmoins, même pour des vitesses de refroidissement très rapides, la 
transformation allotropique ne peut être empêchée, d’où la microstructure α/β de Ti6242S. 
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Ce modèle est en parfait accord avec le profil radial microstructural de la gaine d’alliage de 
titane proche de l’interface (figure 3.7). 
La modélisation et les interprétations qui viennent d’être proposées, supposent en 
particulier que la solidification est essentiellement gouvernée par les écarts de compositions 
qui induisent des écarts de température de solidification bien plus importants dans une section 
droite du composite filamentaire que les différences de température effectives au sein d’une 
même section droite. Cette hypothèse est consolidée par le fait que sur la faible épaisseur du 
revêtement de matrice, la concentration en carbone varie de manière très significative entre le 
revêtement protecteur de carbone et la surface extérieure de la gaine de matrice qui contient 
très peu de carbone. Il n’en reste pas moins que l’ensemble des hypothèses faites exige une 
confirmation expérimentale. 
3.2 Confirmation du modèle de solidification 
Afin de confirmer ce modèle de solidification, de nombreuses caractérisations 
microstructurales ont été mises en œuvre. La zone interfaciale dans son ensemble a ainsi été 
analysée par :  
− microscopie électronique à balayage (MEB) couplée à un système d’analyse par 
spectroscopie de dispersion d’énergie des rayons X (EDX) de 1 µm de 
résolution, 
− microscopie électronique à balayage à haute résolution (MEBHR) 
− spectroscopie d’électrons Auger (AES) 
− microscopie électronique en transmission (MET) couplée à des analyses par 
EDX de 5 nm de résolution et par imagerie en haute résolution 
Les observations micrographiques ont été effectuées sur des échantillons polis à l’aide de 
pâtes diamantées et attaqués chimiquement par un réactif de Kroll (HF/HNO3) de manière à 
mettre en relief les produits de réaction de la zone interfaciale. Elles ont ainsi fourni des 
informations sur la morphologie des phases en présence ainsi que sur leur abondance et leur 
localisation. 
Les analyses semi-quantitatives par AES permettent quant à elles de déterminer les profils 
de concentration d’éléments à l’interface filament/matrice ainsi que la composition 
élémentaire de plusieurs types de précipités. Réalisées par profil longitudinal en surface ou 
par décapage en profondeur, ces analyses possèdent une résolution de l’ordre de 20 nm, ce qui 
constitue un atout majeur pour l’étude de précipités de petite taille. 
Compte tenu de la difficulté de préparation de lames minces sur les composites 
filamentaires, constitués de composants de dureté très différentes et dont le diamètre n’excède 
pas les 300 µm, les échantillons nécessaires aux analyses par MET ont été élaborés par "focus 
ion beam" (FIB). Cette technique, destinée initialement à des utilisations en électronique, est 
utilisée depuis quelques années pour la préparation de lames minces. Le principe consiste à 
décaper la matière par un faisceau d’ions Gallium, dont le diamètre varie de 5 à 20 nm selon 
l’intensité appliquée. L’avantage majeur de ce procédé réside dans la possibilité de 
localisation de manière très précise de la zone à échantillonner. Ainsi, des lames minces de 10 
µm de longueur sur 5 µm de hauteur et d’épaisseur inférieure à 1000 Å ont pu être préparées 
(figure 3.8). 
Par ailleurs, des traitements thermiques spécifiques ont été réalisés sur les composites 
filamentaires élaborés par EGV de manière à apporter des précisions sur les mécanismes de 







































































































































3.2.1 Étude de l’interphase filament/matrice 
L’interphase filament/matrice fait partie intégrante de la zone interfaciale formée lors du 
couplage filament/matrice par EGV. Sa morphologie, son épaisseur et sa composition 
dépendent des conditions opératoires de mise en œuvre et peuvent éventuellement contrôler le 
comportement à la rupture des composites filamentaires. Pour mieux appréhender les 
mécanismes de formation et de croissance associés à cette interphase, une analyse 
approfondie a été menée par les techniques et traitements brièvement présentés 
précédemment. 
3.2.1.1 Caractérisations interfaciales 
3.2.1.1.1  Spectroscopie d’électrons Auger 
Les analyses par spectroscopie d’électrons Auger de l’interphase continue mettent en 
évidence, quelles que soient les conditions opératoires de mise en œuvre par EGV, une phase 
unique de carbure de titane d’épaisseur variable. Cette phase se forme par interaction haute 
température entre le revêtement de carbone pyrolytique protecteur du filament SCS-6 et la 
matrice d’alliage de titane liquide Ti6242S. 
Cette phase continue de carbure de titane possède une composition variable depuis le 
filament vers la matrice. A l’interface filament/TiCx, le rapport atomique C/Ti est proche de 1 
alors qu’à l’interface TiCx/Ti6242S, ce rapport est égal à 0.5 (figure 3.9). Le carbure de titane 
évolue par conséquent sur l’ensemble de son domaine de sous-stœchiométrie, de TiC à TiC0.5. 
Ce résultat corrobore le fait que les conditions de refroidissement du filament revêtu 
correspondent à une trempe au cours de laquelle l’interphase de carbure de titane formée 
possède une composition équivalente aux données haute température du diagramme de phases 
Ti-C. En effet, d’après ce diagramme, le carbure de titane en équilibre avec le titane liquide à                                                                                                                                                                                          
1700°C est Ti2C ou TiC0.5 et celui en équilibre avec le carbone est du type TiC. 
Malgré la présence de silicium dans le revêtement pyrolytique du filament SCS-6 sous 
forme de particules SiC, les caractérisations AES ne révèlent pas la présence de silicium et 
encore moins celle de siliciure. Ce résultat se distingue de la plupart des études concernant les 
composites SiC/alliages Ti où l’interphase est composée de carbure de titane mais également 
de siliciures de titane du type TixSiyCz (tableau 1.1). 
Ce résultat est une conséquence des conditions extrêmes de refroidissement de l’alliage de 
titane – faible temps de contact filament/matrice à haute température - lors de l’élaboration 
EGV. En effet, la mesure par microscopie électronique à balayage de l’épaisseur résiduelle de 
revêtement C+SiC du filament SCS-6 montre que la part consommée est inférieure à 0.5 µm. 
Par conséquent, le faible taux de silicium transféré, présent dans l’interphase ou rejeté dans la 
matrice, ne peut être mis en évidence ou distingué du silicium déjà en solution dans l’alliage 
de titane Ti6242S. Ce comportement a également été observé lors de la mise en œuvre de 
composites SiC/Ti par infiltration liquide sous lampe infra-rouge, où les faibles temps de 
contact haute température engendrent une zone interfaciale exempte de siliciures [WAR96-b]. 
Pour conforter ces premières investigations et confirmer qu’à l’interface seul le TiCx est 
présent, des caractérisations par microscopie électronique en transmission ont été réalisées. 
3.2.1.1.2  Microscopie électronique en transmission 
Plusieurs lames minces mises en œuvre par FIB au niveau de l’interface filament/matrice 
ont permis d’analyser l’interphase créée lors de l’EGV (figure 3.8). Aux images obtenues par 
MET s’ajoutent des clichés de diffraction ainsi que des analyses par EDX et des images en 
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haute résolution. L’ensemble de l’interface filament/matrice a ainsi été étudié en détails, 
depuis le carbone du revêtement du filament SCS-6 jusqu’à la matrice d’alliage de titane 
Ti6242S. 
Le carbone turbostratique de la couche de protection est composé de couches successives à 
l’intérieur desquelles sont réparties de manière anisotrope des particules cristallisées de 
carbure de silicium de structure cubique (figure 3.10). 
Autour de ce revêtement globalement amorphe se trouve l’interphase à proprement parlé 
qui peut être décomposée en deux zones distinctes. 
La première zone, la plus proche du carbone, apparaît sous la forme de particules de taille 
nanométrique contenues dans du carbone amorphe et qui ont pu être mises en évidence par 
imagerie MET en haute résolution (figure 3.11). Les analyses EDX de cette zone révèlent la 
présence de titane (10% atomique), de silicium (10% atomique) et de carbone. L’exploitation 
des clichés de diffraction associés (figure 3.12) permet de dire qu’il ne s’agit pas de siliciure 
de titane du type Ti5Si3 ou bien encore de Ti3SiC2, mais que les distances inter-réticulaires 
correspondent à des particules de carbure de titane, tel que Kuo et al. l’ont observé [KUO00], 
ou de carbure de silicium (tableau 3.1). La similarité entre ces deux structures est telle que 
nous ne pouvons conclure sur la nature exacte de ces particules. Des particules de SiC 
correspondraient à celles contenues initialement dans les couches de carbone pyrolytique 
protégeant le filament SCS-6 alors que des particules de carbure de titane seraient issues de 
l’interaction chimique C/Ti à haute température. 
La deuxième zone, quant à elle, est composée de gros grains de carbure de titane, de taille 
moyenne 300 nm par 600 nm, étalés le long de l’interface (figure 3.13). Il apparaît très 
clairement que cette phase n’est composée sur son épaisseur que d’un seul grain de TiCx, dont 
la taille est fonction du temps de contact filament/matrice à haute température. La 
morphologie globale de cette interphase est dentelée, ce qui tend à faciliter la diffusion 
d’espèces aux joints de grains et va dans le sens d’une fragilisation de la zone interfaciale 
d’où pourraient être amorcées des propagations de fissures. 
Des analyses systématiques par EDX (résolution 5 nm) permettent de donner un résultat 
statistique quant à la variation interne de la composition des grains de carbure de titane au 
sein de cette zone. Malgré les difficultés de dosage du carbone par EDX, il semble que le 
carbure de titane soit stœchiométrique dans la partie proche du carbone et sous-
stœchiométrique en contact avec le titane, de manière identique aux résultats obtenus par 
spectroscopie d’électrons Auger. Les mesures ont montré une variation moyenne de 
composition comprise entre TiC et TiC0.6. 
Le paramètre de maille de TiCx évolue en fonction du rapport atomique C/Ti. Néanmoins, 
compte tenu de la faible variation de ce paramètre (0.429nm à 0.433 nm) sur l’ensemble du 
domaine d’existence de TiCx, les clichés de diffraction effectués ne permettent pas de 
visualiser cette différence de composition (figure 3.14) [PIE96]. 
La délimitation entre ces deux zones n’est pas franche. En effet, certaines particules de 
petite taille se retrouvent dans les gros grains de TiCx. 
Au-delà de cette interphase, on retrouve l’alliage de titane Ti6242S dont la microstructure 
est présentée dans le chapitre 5. 
L’ensemble de ces résultats de microscopie électronique en transmission vient confirmer et 
étoffer les premières investigations obtenues par AES. Au voisinage de l’interface, 
l’interphase de carbure de titane, de composition et de morphologie variable, est 



























































igure 3.10 : Particules SiC cristallisées contenues dans le revêtement de carbone 
py
 
igure 3.11 : Particules cristallisées de taille nanométrique (MET haute résolution) 
 
 
igure 3.12 : Cliché de diffraction électronique des particules nanométriques 
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upposé que la cinétique des formations et transformations est 
co
olution thermique de l’interphase 
 des filaments revêtus de Ti6242S et plus 
pa
our en titane chauffé 
pa
à balayage et en transmission montrent que 
l’é
ne pas uniquement 
l’é
ins de TiCx de tailles différentes, 
cro
 phase discontinue est observée au sein même des grains de carbure de titane 
de
 corroborent de précédentes investigations montrant la présence de la phase 
discontinue Ti5Si3 à l’interface filament/matrice (tableau 1.1) et plus particulièrement au sein 
rfait accord avec la première étape du modèle de solidification présenté précédemment. 
Compte tenu de ces résultats, il est possible de faite l’hypothèse que cet état métastab
pérature ambiante évolue de manière spontanée vers un état plus stable lors d’un 
traitement thermique adapté. 
Dans tous les cas, il est s
ntrôlée par le carbone dont la diffusion est beaucoup plus rapide que celle des éléments 
métalliques. 
3.2.1.2 Év
Afin d’estimer la stabilité de la microstructure
rticulièrement celle de l’interphase, les composites filamentaires élaborés par EGV ont été 
traités à 965°C pendant 105 minutes. Ce cycle thermique, décrit au tableau 1.4, correspond à 
celui subit par les composites lors de la compaction isostatique à chaud. 
Le traitement a été réalisé sous atmosphère d’argon purifié, dans un f
r hautes fréquences et jouant le rôle de "getter" pour les interstitiels de manière à éviter 
l’oxydation de la gaine de Ti6242S (figure 3.15). 
Les observations par microscopie électronique 
paisseur de l’interphase à base de carbure de titane a augmenté au détriment de celle du 
carbone du filament SCS-6, conformément aux observations de H.J.Dudek et al. [DUD97]. 
L’épaisseur de l’interphase évolue en moyenne de 0.5 µm dans le composite filamentaire brut 
d’EGV à 1 µm après traitement thermique (figure 3.16). Le traitement en température conduit 
à une diffusion du carbone à travers l’interphase déjà existante et à la formation de carbure de 
titane à l’interface TiCx/Ti6242S [BAI01,WAR96-b]. Ce phénomène s’opère d’autant plus 
facilement que le carbure de titane est connu pour être assez peu efficace en tant que barrière 
de diffusion en raison principalement de son large domaine d’existence. 
L’évolution constatée de l’interface filament/matrice ne concer
paisseur de l’interphase mais également sa constitution. 
L’interphase laisse apparaître deux populations de gra
issantes depuis le filament vers la matrice (figure 3.17). Cet aspect a déjà été observé par 
K.Ho Baik, H.J.Dudek, A.M.Ritter, Y.Q.Yang et al. [BAI01,DUD97,YAN04,RIT90] et 
résulte de phénomènes de germination-croissance le long de l’interphase. De manière 
analogue au composite filamentaire brut d’EGV, les analyses EDX mettent en évidence une 
évolution de la composition du carbure de titane, variant de TiC à TiC0.8, depuis le filament 
vers la matrice. 
Une nouvelle
 taille importante, dans la zone proche de l’interface entre les deux populations de particules 
TiCx. Les images de la figure 3.18 attestent de la présence de ces particules sombres. De 
morphologie nodulaire ou aciculaire, elles ont une taille moyenne comprise entre 50 et 250 
nm et contiennent une part importante de silicium, détecté par EDX, dont la présence peut être 
attribuée à la dissociation des particules de SiC contenues dans le revêtement de carbone du 
filament SCS-6 et diffusant en température. Ces particules correspondent à la phase 
hexagonale de siliciure de titane Ti5Si3, caractérisée par diffraction électronique (figure 3.19 




                




 La ligne représentative du diagramme ternaire Ti-
Si-
e protectrice des filaments SCS-6 sous forme de particules de SiC, 
dif
5 3 ux grains les plus 
sou
1 comme cela a 
été
ment en service et 
pa
uvent des particules blanches 
fac
s grains de carbure de titane de l’interphase filament/matrice de composites SiC/alliages Ti. 
B.J.Kooi et al. ont en effet mis en évidence la présence d’une phase discontinue de Ti5Si3 
précipitée dans les grains de TiC d’un composite particulaire SiC/Ti-6Al-4V élaboré par un 
procédé laser (SiC/C/TiC/Ti5Si3/Ti) [KOO99]. 
Plus récemment, Y.Q.Yang et al. ont étudié la zone interfaciale de composites  
SCS-6/Ti AlNb préparés par "magnetron sput
0°C pendant 30 minutes. Ils ont révélé une succession de phases à l’interface 
filament/matrice très proche de celle observée dans les composites SCS-6/Ti6242S élaborés 
par EGV et traités thermiquement à 965°C pendant 105 minutes. En plus des deux 
populations de particules de TiC de tailles différentes apparaît une phase discontinue Ti5Si3 
entre ces deux populations, caractérisée par diffraction électronique [YAN04]. 
Cette étude expérimentale a été complétée par une étude théorique utilisant les diagrammes 
de phases Ti-Si-C à différentes températures (figure 3.5), afin de visualiser 
pes de formation et d’évolution en température de l’interphase. Deux configurations 
particulières se succèdent : l’interaction Ti/C lors de l’opération EGV et l’interaction Ti/Si/C 
mise en jeu lors du traitement thermique. 
En effet, lors de la mise en contact du filament SCS-6 avec la matrice Ti6242S, 
l’interaction correspond au système C/Ti.
C décrit la présence de carbure de titane de composition variable. Ceci correspond à 
l’interphase observée suite à l’EGV. Le carbone diffusant plus vite que le silicium dans le 
titane, les temps de contact haute température sont tels que l’on néglige la quantité de silicium 
transférée par diffusion. 
Lors du traitement thermique à 965°C pendant plus d’une heure, le silicium qui est présent 
dans la couche de carbon
fuse vers l’alliage de titane. L’ajout de silicium entraîne une modification des équilibres 
thermodynamiques en présence. D’après le diagramme de phases à 900°C, l’addition de 
silicium situe l’alliage dans une zone d’équilibre binaire. Lorsque la phase TiCx est fortement 
sous-stœchiométrique, l’équilibre binaire existe entre TiCx et la phase nommée T2 qui 
correspond au composé Ti5Si3Cx. Lorsque la phase TiCx est quasi stœchiométrique, l’équilibre 
binaire décrit par le diagramme, existe entre TiCx et la phase T1 = Ti3SiC2. 
Ces considérations confirment l’énoncé précédent concernant la présence de la phase 
Ti Si  dans les grains de carbure de titane de taille importante, équivalents a
s-stœchiométriques de par leur proximité avec l’alliage de titane Ti6242S. 
Par ailleurs, les petits grains de TiCx, plus proche du carbone du filament SCS-6 et par 
conséquent plus riches en carbone, peuvent contenir des particules de phase T
 mis en évidence par B.J.Kooi et al. (SiC/C/Ti3SiC2/TiC/Ti) [KOO99]. La difficulté 
d’analyse de cette zone, compte tenu des tailles des phases en présence, n’a cependant pas 
permis jusqu’alors de visualiser cette nouvelle phase de siliciure de titane. 
Il est important de noter que des traitements de longue durée à la température d’utilisation 
du composite, de l’ordre de 550°C, permettraient d’analyser son comporte
rticulièrement l’évolution structurale de la zone interfaciale. 
Par ailleurs, les observations micrographiques par MET nous permettent de remarquer qu’à 
proximité des particules sombres de siliciure de titane se tro
ettées plus légères (figure 3.18). Cette différence de contraste est conservée quelle que soit 
l’orientation. D’après les images MET ainsi que les clichés de diffraction électronique réalisés 
sur ces particules claires, il s’agit de carbure de titane de structure cubique à faces centrées 
d’écart à la stœchiométrie différent de celui du grain dans lequel ce phénomène est observé.  
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Structure Système Groupe Paramètres de  
d’espace maille 
TiC Cubique F  m3m a=b=c=4.3274 Å  
d(Å) Intensité h k l 
2.499 0    8 1 1 1
2.1637 100 2 0 0 
1.5302 60 2 2 0 
1.3047 30 3 1 1 






Sys Groupe Paramètr  
     
SiC Cubique F a=b=c=4.3581 -43m Å  
d(Å) Intensité h k l 
2.5161 99    9 1 1 1
2.1790 177 2 0 0 
1.5408 357 2 2 0 
1.3140 246 3 1 1 
1.2580 33 2 2 2 
 
Tableau
     
 3.1 : Propriétés cristallographiques des structures TiC et SiC 
 











































































igure 3.  en fonction du rapport atomique 
/Ti [PIE96
 





(b)  après traitement thermique 
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Figure 3.16 : Micrographies MEB de l’interphase filam
(a)  brute d’EGV 
ent/matrice 
SiC SiC C C 
TiCx TiCx 
Ti6242S Ti6242S 





















































A ce stade, il semble possible de faire l’hypothèse que la formation de ces particules 
lanches est régie par celle de Ti5Si3. En effet, lorsque le silicium, non soluble dans le carbure 
de titane, diffuse dans les grains de TiCx, le composé Ti5Si3 se forme par consommation de 
titane, ce qui tend à modifier la composition d’un sous-grain de TiCx selon l’équation bilan : 
s 
grain de carbure au sein duqu r e TiCx et 
Ti5Si3 a également été mis en Q  dans la caractérisation de 
co
nterphase correspond alors à celle prédit et observée 
da
alement de nombreux précipités 
pré




’enduction (figure 3.20). 
2 expliquer ce phénomène. En effet, le 
vo
b
TiC0.5 + 0.3Si → 0.5TiC + 0.1Ti5Si3 
Le composé TiC stœchiométrique issu de la consommation d’une part de titane est plus 
léger que TiCx initial d’où une couleur plus claire de ce composé en comparaison avec le gro
el la éaction a lieu. Ce phénomène de juxtaposition d
évidence par S. .Guo et al. [GUO97]
mposites SiC/Ti-15V-3Cr-3Al-3Sn. 
Le système réactionnel filament/matrice évolue pendant le traitement thermique, 
conformément à ce qui était attendu. En effet, la température permet aux espèces en présence 
de diffuser et les réactions d’interaction se poursuivent entre carbone, silicium et titane 
principalement. La composition de l’i
ns de nombreuses études de composites SiC/alliages Ti. 
3.2.2 Étude des précipités de la zone interfaciale 
La zone interfaciale, composée d’une interphase essentiellement formée de grains de 
carbure de titane de composition variable, comprend ég
sents dans la zone proche de l’interface filament/matrice. 
D’après le modèle de solidification, ces composés du type carbure de titane se sont formés 
à haute température. Leur état métastable à température ambiante rend par conséquent ces 
produits intéressants du point de vue de leurs caractéristiques physico-chimiques et de 
l’évolution de leurs propriétés par traitement thermique. 
Les investigations par spectroscopie d’électrons Auger et microscopie électronique en 
transmission sont confortées par la réalisation de mélanges synthétiques Ti + x% C soumis à 
une trempe depuis l’état liquide. 
3.2.2.1 Caractérisations physico-chimiques des précipités de la zone interfaciale 
Les observations micrographiques réalisées par microscopie électronique à balayage 
montrent que les précipités pré
nture entourant le filament SCS-6, dans la zone définie dans le modèle de solidifi
mme étant le lieu de la co-précipitation eutectique de titane et de carbure de titane 
chiométrique (figure 1.9). 
La morphologie de ces composés précipités dépend fortement des conditions opératoires 
de mise en œuvre. Les micrographies permettent de visualiser les écarts de taille et de forme 
de ces composés sur des filaments revêtus élaborés dans des conditions différentes de 
refroidissement et de vitesse d
Alors que la faiblesse de l’épaisseur de l’interphase est cohérente avec la faible 
consommation du revêtement C+SiC du filament SCS-6 consommé, l’importance de la 
fraction volumique de précipités dans la matrice est quelque peu surprenante. Seule une 
composition plus proche de Ti C que de TiC pourrait 
lume molaire du carbure fortement sous-stœchiométrique est deux fois plus important que 
celui du carbure stœchiométrique. 
Cette première analyse micrographique est en parfait accord avec le modèle de 
solidification, selon lequel les conditions particulièrement rapides de solidification et de 
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refroidissement de l’alliage de Ti6242S déposé sur le filament entraînent une conservation à 
température ambiante des phases Ti2C métastables formées à haute température. 
présence de 
co
on obtenus montre que ces précipités de 
str
moment été visualisée. Seule la structure cristalline cubique à faces centrées de 
pa
de l’ordre de 550°C semble improbable compte 
tenu du diagramme de phases Ti-C et plus spécifiquement de leur état métastable sous-
stœ  et chimique sont par conséquent 
att
s par MEB montrent une évolution drastique de la 
mi
 (figure 3.24). 
ition proche de TiC0.8. La modification de fraction 
volumique associée à cette variation de composition peut expliquer la difficulté d’observation 
de ces précipités pouvant atteindre des tailles sub-microniques (figure 3.25). 
Il convient de vérifier la composition et la nature chimique de ces précipités par AES. Dans 
le but de limiter toute participation de la matrice environnante sur les résultats semi-
quantitatifs des analyses, celles-ci sont menées par décapage ionique sur des précipités de 
taille supérieure à 100 nm. L’ensemble des mesures effectuées révèle la 
mposés de type TiCx, x variant entre 0.5 et 0.7. 
Les caractérisations par microscopie électronique à balayage et en transmission permettent 
de visualiser ces particules. Ce sont des plaquettes de quelques dizaines de nanomètres 
d’épaisseur (figure 3.21) et dont la morphologie globale est variable (dendritique, aciculaire).  
L’analyse statistique des clichés de diffracti
ucture cristalline cubique à faces centrées possèdent de manière systématique un paramètre 
de maille correspondant à un carbure sous-stœchiométrique de composition Ti2C (figure 
3.22). 
Malgré le caractère fortement sous-stœchiométrique de ces précipités de carbure de titane, 
la phase ordonnée haute température répertoriée par Murray et Gorezki [MUR87,GOR67-a] – 
Ti2C cubique à faces centrées de paramètre de maille 8.6 Å et stable jusqu’à 1900°C – n’a à 
aucun 
ramètre de maille proche de 4.3 angströms est observée. Cette phase correspond à une 
structure désordonnée TiCx susceptible d’exister au-delà de 950 K (figure 3.23) 
[KOR02,GUS97]. Cette phase correspondant à un état haute température vient corroborer le 
modèle de solidification qui a été proposé. 
3.2.2.2 Stabilité et évolution thermique des précipités 
La stabilité de ces précipités à des températures inférieures à 1000°C et en particulier aux 
températures d’utilisation des composites 
chiométrique. Des évolutions morphologique, structurale
endues lors de traitements thermiques à des températures s’éloignant notablement des 
hautes températures auxquelles se sont formés les précipités mais restant suffisamment 
élevées pour activer les transferts par diffusion ; c’est tout particulièrement le cas des 
températures voisines de la transformation allotropique du titane (voisines des températures 
de consolidation des composites) pour lesquelles les solubilités du carbone dans le titane 
varient de manière importante. 
Ainsi, de manière identique à l’étude de l’interphase, un cycle thermique correspondant à 
la compaction isostatique à chaud du composite a été mis en œuvre pour observer l’évolution 
de cette phase précipitée. 
Les premières observation
crostructure. Le traitement thermique conduit à une microstructure classiquement observée 
pour l’alliage "quasi" α Ti6242S et dans laquelle la phase discontinue de carbure de titane 
n’est alors plus observable
La dissolution des précipités de la zone eutectique peut être en partie corrélée à leur 
composition et en particulier à l’évolution du taux de carbone du carbure lors du traitement 
thermique. Le cycle thermique comprend un refroidissement lent qui laisse envisager 






Figure 3.17 : Image MET de l’interphase f
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Figure 3.19 : Cliché de diffraction électronique des particules de siliciure de titane Ti5Si3 
 
 
Structure Système Groupe d’espace 
Ti5Si3 Hexagonal P63/mcm 
 1/d2=4(h2+k2+hk)/3a2 + l2/c2  
Paramètres de maille Théorie Expérience 
a 7.448 Å 7.5 Å 
c 5.114 Å 5.1 Å 
 
 
Tableau 3.2 : Paramètres de maille théoriques et expérimentaux de Ti5Si3 (composite 





































































Plusieurs hypothèses quant à l’évolution en température des carbures de titane peuvent être 
formulées :  
− rejet du titane dans la matrice ou regroupement du carbone vers le centre des 
précipités générant une diminution de l’écart à la stœchiométrie des précipités 
lors du traitement thermique, accompagné d’une sphéroïdisation des dendrites 
initiales [RIA99] 
− coalescence des particules de carbure de titane, contrôlée par la diffusion du 
carbone [HU94] 
− phénomène de dissolution (par diffusion du carbone) et de re-précipitation dans 
les zones riches en carbone sous forme de TiC stœchiométrique 
Cependant, un autre facteur peut expliquer la dissolution de la phase TiCx. Il s’agit de 
l’étalement spontané du carbone transféré dans l’ensemble de la matrice, dû à une diffusion 
active dans Ti6242S à 965°C. En effet, le coefficient de diffusion du carbone dans le titane est 
plus important que celui du carbone dans l’interphase de carbure de titane. Le flux de carbone 
de la matrice vers l’extérieur du revêtement Ti6242S, pauvre en carbone, peut par conséquent 
être plus important que celui provenant de l’interface filament/matrice. 
Par conséquent, l’ensemble du carbone transféré lors de l’étape d’élaboration et au cours 
du traitement thermique, se trouve réparti de manière quasi homogène dans la section de la 
gaine de Ti6242S sous la forme de carbone en solution et de précipités globalement sub-
microniques. Certaines images de microscopie électronique à balayage en haute résolution ont 
permis de visualiser ces précipités dans la phase allotropique α secondaire (figure 3.25). 
Dans le cas particulier de dépôts EGV de faible épaisseur, quelques précipités résiduels de 
taille micrométrique et de type "carbure" sont visualisés après traitement thermique. La 
concentration importante de carbone dans une zone restreinte donne lieu à un phénomène de 
coalescence. Les analyses par AES, EDX et MET ont mis en évidence le caractère 
stœchiométrique de ces composés ainsi que leur structure cubique à faces centrées. Par 
ailleurs, des particules nodulaires de 250 nm de diamètre ont été observées au sein de ces 
précipités. Elles sont composées de 27% atomique de Zr, 7% atomique de Si et 65% atomique 
de Ti. La diffraction électronique associée à l’ensemble "précipité + particule" permet de 
distinguer la structure cubique à faces centrées du TiC ainsi qu’une structure hexagonale 
correspondant à un siliciure de titane du type S2 riche en zirconium caractérisé par H.J.Dudek 
et al. [DUD97].  
Il ressort de ce qui précède que les carbures de titane formés lors de l’élaboration EGV 
sont de composition Ti2C et sont métastables à température ambiante. Un traitement 
thermique approprié modifie leurs caractéristiques et plus spécifiquement la répartition du 
carbone dans la matrice. Ces résultats confirment le modèle de solidification relatif à la co-
précipitation eutectique de structures carbures haute température. 
3.2.2.3 Étude de mélanges Ti6242S + x% de C : états trempé et recuit 
Afin de reproduire les conditions de refroidissement subies par l’alliage de titane Ti6242S 
lors de l’élaboration EGV, des mélanges synthétiques de Ti6242S forgé et de poudre de 
carbone ont été réalisés. Plusieurs taux de carbone ont été utilisés pour représenter différents 
états du diagramme de phases Ti-C (cinq compositions hyper et hypoeutectiques). 
Ces mélanges sont portés en fusion grâce à un arc électrique, dans une enceinte balayée par 
un flux d’argon purifié, puis sont refroidis par contact avec une plaque de cuivre maintenue à 
température ambiante par une circulation d’eau, ce qui permet d’obtenir des vitesses de 
refroidissement importantes et variables d’un côté à l’autre de l’échantillon. 
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Ces échantillons ont été caractérisés par microscopie électronique à balayage et 
spectroscopie d’électrons Auger. Parmi les cinq essais de composition, le plus intéressant 
pour atteindre notre objectif correspond au taux de carbone de 0.25%. En effet, pour cette 
proportion de carbone, le diagramme de phases Ti-C présente à la fois une précipitation de 
carbure de titane à haute température et une solution solide de carbone dans le titane à 
température ambiante. 
Par conséquent, si ces expérimentations permettent de simuler une vitesse de 
refroidissement du même ordre de grandeur que celle de l’EGV, le mélange Ti6242S + 0.25% 
C trempé, depuis l’état liquide, devrait comporter des précipités du type TiCx, conformément 
au modèle décrit ci-dessus (figure 3.4). 
Les analyses par MEB montrent une population importante de précipités de type carbure, 
principalement répartis le long des joints de grains, avec une modification de leur 
morphologie suivant la position dans l’échantillon de la zone observée, c’est à dire suivant les 
conditions du refroidissement. Il apparaît clairement que plus la vitesse de refroidissement 
diminue, plus les précipités passent d’un état aciculaire à une morphologie nodulaire dont la 
taille augmente selon un phénomène de coalescence et sphéroïdisation [RIA99]. La figure 
3.26 illustre cette évolution. 
Afin de corréler à la fois les aspects morphologiques et les caractéristiques physico-
chimiques, des analyses AES par décapage ionique ont été effectuées sur les précipités. Dans 
chacune des zones spécifiques de l’échantillon, une cinquantaine de précipités ont ainsi été 
analysés, en prenant soin de ne pas englober la matrice environnante. 
L’écart à la stœchiométrie des précipités de carbure de titane évolue de manière continue, 
de TiC0.5 à TiC0.65 depuis les zones de refroidissement rapide vers les zones de 
refroidissement plus modéré. Cela correspond au domaine de température d’équilibre TiCx/Ti 
solide compris entre 1648°C et 950°C du diagramme de phases Ti-C. Une variation d’écart à 
la stœchiométrie est par conséquent associée à la variation de morphologie observée [RIA99]. 
La caractérisation par microscopie électronique en transmission de ces précipités donne 
lieu à des clichés de diffraction de structure cubique à faces centrées, quelle que soit la zone 
analysée (figure 3.27). 
Afin de confirmer la mise en solution du carbone des précipités, prédite par le diagramme 
de phases Ti-C, par un maintien en température suivi d’un refroidissement lent, cet 
échantillon massif a été traité thermiquement, selon le cycle thermique relatif à la compaction 
isostatique à chaud.  
De manière identique aux composites filamentaires mis en œuvre par EGV et traités 
thermiquement, l’ensemble des précipités ont été dissous et répartis dans la matrice. Le 
mélange synthétique Ti6242S + 0.25% C représente donc fidèlement le matériau de gainage 
des composites filamentaires, et apporte ainsi des éléments complémentaires justificatifs des 
mécanismes de solidification proposés. 
De plus, il est remarquable que la microstructure α/β de l’alliage Ti6242S fine de départ, 
caractéristique d’un refroidissement rapide, a également évolué par traitement thermique 
(figure 3.28). La microstructure obtenue, proche de celle de l’alliage brut de forgeage, se 
présente sous la forme de grains de taille nettement supérieure. Ce phénomène, observé sur 
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Figure 3.24 : Micrographies MEB de la zone interfaciale (composite filamentaire SCS-
6/Ti6242S élaboré à 3 m/s) 
(a)  brute d’EGV 




















Figure 3.25 : MEB haute résolution de précipités sub-microniques de TiC sur composite 









































































La compréhension des mécanismes physico-chimiques et thermiques relatifs à la formation 
de la zone de réaction interfaciale filament/matrice a été abordée à partir de la simulation 
numérique de la solidification et du refroidissement de la gaine d’alliage Ti6242S. Le modèle 
de solidification proposé, à l’issue de l’exploitation de ces résultats numériques et du 
diagramme de phases Ti-C, prévoit l’existence de trois séquences successives à haute 
température dont le résultat est figé par le refroidissement particulièrement rapide associé au 
procédé EGV : la formation d’une interphase continue de TiCx largement sous-
stœchiométrique à l’interface filament/matrice, la progression d’un front de solidification 
centripète de la gaine de Ti6242S et la co-précipitation eutectique de TiC0.5 et de Ti6242S 
dans la zone proche du filament. 
La validation expérimentale de ce modèle a permis de mettre en évidence, au sein même de 
l’interphase de carbure de titane, une double population de tailles de grains de composition 
variable. Le traitement thermique du composite filamentaire brut d’EGV a montré une 
augmentation de l’épaisseur de cette interphase, l’apparition de précipités de siliciures de 
titane Ti5Si3 dans les grains de carbure de titane mais également une évolution du domaine de 
composition de TiCx de l’interphase. De manière similaire, le carbone des précipités de la 
zone interfaciale de type "Ti2C" a été redistribué dans la gaine de Ti6242S à l’issue du 
traitement thermique, sous forme de carbone en solution et de carbures de titane plus proches 
de la composition stœchiométrique. Prédites par le diagramme de phases Ti-C, ces 
modifications confirment l’état haute température métastable de la zone de réaction 



















































































Figure 3.27 : Précipités de carbure de titane 
(a)  image MET 
(b)  diffraction électronique 



























































































































Chapitre 4 :  CONTRÔLE DE 
L’INTERACTION FILAMENT/MATRICE A L’ÉTAT 
LIQUIDE 
L’ensemble des investigations réalisées sur les composites filamentaires SCS-6/Ti6242S a 
permis de mettre en évidence plusieurs verrous limitant l’industrialisation de ces matériaux. 
Les deux principaux sont le transfert important de carbone depuis le filament vers la matrice 
liquide et les difficultés de mouillage du filament par la matrice. 
Il est par conséquent essentiel de contrôler l’interaction filament/matrice dans son 
ensemble. Dans ce cadre, nous avons envisagé une adaptation des conditions opératoires de 
l’EGV, permettant de réduire et contrôler le transfert de carbone lors de l’opération d’EGV, 
ainsi que l’ajout d’une étape supplémentaire préalable au procédé de mise en œuvre par EGV, 
dans le but d’améliorer le mouillage filament/matrice. 
4.1 Optimisation des conditions d’enduction à grande vitesse 
L’étape intermédiaire d’enduction EGV du filament SCS-6 doit permettre d’obtenir après 
compression à chaud un matériau composite SCS-6/Ti6242S de fraction volumique de fibres 
comprise entre 25% et 35%, conformes aux spécifications industrielles. 
Il est donc nécessaire d’obtenir par EGV un dépôt régulier d’alliage Ti6242S autour du 
filament SCS-6 ainsi qu’une zone interfaciale réduite. Les conditions opératoires, à savoir les 
vitesses d’enduction et de refroidissement, doivent être optimisées en ce sens. 
4.1.1 Ajustement de la vitesse d’enduction 
La vitesse d’enduction régit l’épaisseur d’alliage Ti6242S déposé sur le filament lors du 
procédé EGV. L’évolution épaisseur-vitesse, établie à partir de la théorie visco-inertielle, est 
présentée à la figure 1.16. 
Le cahier des charges constructeur incite à travailler à des vitesses égales ou supérieures à 
3 m/s ne serait-ce que pour respecter les objectifs de fraction volumique de fibres. Les temps 
de solidification et de refroidissement de l’alliage Ti6242S étant d’autant plus importants que 
les épaisseurs de dépôt sont grandes, de telles vitesses de défilement donnent lieu à un 
transfert de carbone suffisamment grand pour déprécier les performances du composite 
filamentaire résultant. 
Les conditions de vitesse de défilement étant par conséquent régies par les spécifications 
industrielles, l’étude a été orientée naturellement vers l’amélioration du refroidissement. Pour 
cela, le dispositif EGV a été modifié et équipé d’un système capable de réaliser un 
refroidissement non plus par convection naturelle de gaz neutre mais par convection forcée 
d’hélium. 
4.1.2 Refroidissement par convection forcée 
4.1.2.1 Dispositif expérimental 
Le système de convection forcée mis au point par l’EPM Madylam et installé sur le 
prototype EGV est placé à quelques dizaines de centimètres du creuset et vient remplacer le 
tube de refroidissement jusqu’alors utilisé. Ce dispositif en plexiglas d’environ un mètre de 
hauteur comprend 45 buses de refroidissement de 2 mm de diamètre. Pour optimiser l’effet du 
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flux gazeux, ces buses sont disposées par groupe de trois de manière hélicoïdale le long du 
tube. Un schéma de ce système est présenté à la figure 4.1. 
4.1.2.2 Approche numérique de l’efficacité du dispositif de convection forcée 
Dans le but de valider l’intérêt d’une telle modification d’appareillage et d’optimiser son 
utilisation, les vitesses de refroidissement issues de l’utilisation de cette boîte à gaz ont été 
calculées pour différents coefficients d’échange convectif et comparées aux résultats obtenus 
en convection naturelle. Les hypothèses utilisées pour cette simulation numérique 
correspondent à celles détaillées dans le chapitre précédent. 
Afin d’appréhender le comportement de la gaine de Ti6242S le plus précisément possible, 
l’ensemble de la gamme de vitesses de défilement a été étudié. En effet, la vitesse de 
défilement du filament régit d’une part l’épaisseur de dépôt de Ti6242S et d’autre part la 
durée de passage du composite filamentaire dans le dispositif de refroidissement par 
convection forcée, donc la vitesse de refroidissement. 
Ainsi, il est important de noter que pour des vitesses de défilement comprises entre 3 et 6 
m/s, deux effets antagonistes existent. Une augmentation de la vitesse diminue l’épaisseur de 
dépôt, ce qui tend à diminuer la durée du refroidissement, mais réduit également le temps de 
passage dans l’enceinte à débit de gaz neutre et diminue par conséquent l’efficacité du 
refroidissement. Il existe donc bien un besoin d’optimisation qui, faute de pouvoir s’appuyer 
sur un nombre important d’expériences même limité par l’utilisation d’un plan d’expériences, 
sera abordé par la simulation numérique. 
Trois coefficients d’échange convectif principaux sont considérés et associés à des 
configurations de gaz neutre et de débit particuliers dans le dispositif de refroidissement : h = 
10, 100 et 300 W/m2K. 
La valeur de 10 W/m2K sert de référence et équivaut à l’utilisation d’argon en convection 
naturelle. La valeur de 300 W/m2K est la représentation d’une convection forcée à 10 m3/h 
d’hélium. La valeur intermédiaire choisie correspond à de faibles débits d’hélium ou de forts 
débits d’argon. 
L’objectif est de déterminer dans chacun des cas d’étude la température du filament revêtu, 
lors de son entrée en contact avec la bobine réceptrice de l’appareillage EGV. 
Il est important de noter que ce calcul numérique englobe désormais deux étapes distinctes 
successives. La première est la simulation du refroidissement en convection naturelle sur les 
quelques dizaines de centimètres séparant le creuset du tube en plexiglas. Le temps de passage 
relatif à cette étape est noté τ1 et le gaz considéré est l’argon en convection naturelle pour 
lequel h = 10 W/m2K. La deuxième étape est la simulation du refroidissement dans le 
nouveau système équipant l’EGV pour laquelle le temps de passage est noté τ2. 
Ainsi, la température initiale prise en compte pour la modélisation de la seconde étape est 
égale à la température obtenue au bout du temps τ1 de la première étape. Cette température est 
extraite de la simulation numérique du refroidissement par convection naturelle d’argon 
présentée à la figure 3.1. 
La figure 4.2 présente les résultats de la simulation du refroidissement dans la boîte à gaz. 
Les refroidissements qui peuvent être attendus pour trois hautes vitesses de défilement et des 
coefficients d’échange convectifs égaux à 100 et 300 W/m2K sont illustrés. Le temps τ2 
correspond, comme énoncé précédemment, au temps de parcours du filament enduit dans le 
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Pour une même durée de refroidissement, le gain en efficacité de ce refroidissement est 
proche de 400°C entre h = 100 et 300 W/m2K pour chacune de ces hautes vitesses 
d’enduction. Ces résultats laissent espérer une grande efficacité du système et permettent 
d’envisager des modifications microstructurales importantes des matériaux obtenus, 
notamment en ce qui concerne le taux de carbone transféré. 
L’ensemble des températures finales – c’est-à-dire les températures du filament au moment 
du contact avec la bobine réceptrice - calculées pour des vitesses de défilement variant de 2 à 
6 m/s et pour les trois valeurs pré-sélectionnées du coefficient d’échange convectif dans la 
boîte à gaz sont regroupées à la figure 4.3. Il apparaît clairement que pour de faibles vitesses, 
telles que 2 m/s, correspondant à un dépôt de l’ordre de quelques micromètres, la 
modification apportée à la température finale par un système de convection forcée est limitée. 
Néanmoins, ceci ne constitue pas un frein au développement de ce nouveau système car les 
objectifs industriels conduisent à travailler à plus haute vitesse, pour lesquelles la convection 
forcée est très bénéfique. 
4.1.3 Conséquences morphologiques et mécaniques 
De nombreux essais expérimentaux ont été réalisés afin de valider l’apport du système de 
convection forcée en terme de morphologie et de performances mécaniques des composites 
filamentaires. 
4.1.3.1 Morphologie des composites filamentaires obtenus 
Étant donné le très faible impact de la convection forcée d’hélium sur les composites 
filamentaires élaborés à petite vitesse, ainsi que leur faible intérêt industriel, les observations 
micrographiques ont porté de manière exclusive sur les échantillons réalisés pour des vitesses 
de défilement égales ou supérieures à 3 m/s. 
Deux constats principaux ont pu être fait après l’étude de ces micrographies. Le premier 
est le maintien de l’excentricité du filament par rapport à la gaine de Ti6242S, ce qui n’est pas 
surprenant puisque l’amélioration du refroidissement n’agit pas sur les conditions de 
mouillage du filament par la matrice en entrée de charge. Le deuxième constat est une 
modification de la zone interfaciale. En effet, comme cela a déjà été observé sur des 
échantillons EGV refroidis en présence de convection naturelle de gaz neutres différents, la 
fraction volumique de phases précipitées fragilisantes est réduite par l’utilisation d’importants 
coefficients d’échange convectif. Les figures 4.4a et 4.4b permettent de comparer deux types 
d’échantillons dont les refroidissements ont été simulés : il s’agit d’une convection naturelle 
d’argon suivie d’un refroidissement dans une atmosphère à coefficient d’échange convectif h 
égal respectivement à 100 et 300 W/m2K. Une quantification par analyse d’image de la 
fraction volumique de phases précipitées met en évidence une réduction de 70% par 
modification du coefficient d’échange convectif h de 100 à 300 W/m2K (figures 4.4). 
4.1.3.2 Amélioration des performances mécaniques 
Pour comparer objectivement la variation en terme de contrainte à rupture des composites 
filamentaires en fonction du coefficient d’échange thermique mis en œuvre, seule la vitesse de 
3 m/s a été considérée. En effet, dans le chapitre 2, il a été constaté que l’évolution des 
performances mécaniques n’est pas linéaire avec l’épaisseur de matrice, mais dépend aussi 
des états de contraintes résiduelles qui modifient le comportement en traction du composite 
filamentaire et ne permettent donc pas d’extrapolation pour des vitesses de défilement 
différentes. 
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Sur l’ensemble des opérations d’EGV réalisées avec différentes configurations de 
refroidissement, il est possible de définir quatre types de composites filamentaires décrits au 
tableau 4.1. A chacun d’entre eux correspond une contrainte à rupture moyenne, calculée à 
partir de plus de trente éprouvettes de traction de longueur de jauge expérimentale 40 mm. 
Il apparaît clairement que l’augmentation du coefficient d’échange thermique dans 
l’enceinte de l’appareillage d’EGV, améliore les performances mécaniques des composites 
filamentaires. Ce résultat est lié à une limitation du transfert de carbone dans la matrice et à 
une formation plus modérée des phases fragilisantes du type "carbure de titane". 
Le remplacement de l’argon par de l’hélium en première partie de refroidissement, qui 
constitue une expérience spécifique, conduit à une réduction de l’interaction filament/matrice 
et induit une amélioration des performances mécaniques des composites filamentaires 
associés. Cependant, les problèmes technologiques de fusion de charge associés ne permettent 
pas d’envisager cette configuration comme industrialisable. 
Par conséquent, c’est la configuration relative à une convection naturelle d’argon suivie 
d’une convection forcée d’hélium à débit élevé qui s’impose naturellement comme étant 
optimale, donnant lieu à l’obtention de composites filamentaires présentant les meilleures 
performances mécaniques en traction à température ambiante. 
Le développement et la mise au point d’un système de convection forcée par boîte à gaz et 
débit d’hélium a donc été validé par des résultats expérimentaux très encourageants et 
conformes aux prévisions des simulations numériques. 
4.2 Anticipation de l’interaction 
Afin de promouvoir le mouillage du filament par la matrice et améliorer ainsi la 
concentricité filament/matrice, l’ajout d’une étape au procédé d’enduction à grande vitesse a 
été envisagé. Le principe consiste à revêtir le filament SCS-6, préalablement à l’enduction de 
la gaine de Ti6242S, par un composé mouillable par le titane. 
4.2.1 Choix et intérêt d’un revêtement préalable 
Plusieurs critères de choix ont été formulés pour tenir compte de l’ensemble des attentes 
physico-chimiques, mécaniques et technologiques du revêtement de la surface des filaments 
mis en contact avec le titane liquide. 
Les caractéristiques exigées peuvent être résumées selon les points suivants :  
− mouillage par le titane 
− préservation des performances mécaniques du filament 
− faibles coûts de mise en œuvre en continue 
− limitation de l’interaction filament/matrice 
Ces exigences ainsi que l’ensemble des caractérisations effectuées sur les composites 
filamentaires nous ont conduits à envisager un dépôt régulier de carbure de titane d’une 
épaisseur de l’ordre de 100 nanomètres. 
Ce composé est le constituant majoritaire de l’interphase filament/matrice, qui se forme 
naturellement lors de l’interaction titane/carbone. Malgré les propriétés fragiles de cette 
interphase dentelée de 0.5 µm d’épaisseur en moyenne, les performances mécaniques des 
composites filamentaires obtenus par EGV restent conformes aux spécifications Snecma 
Moteurs. Il est donc envisageable qu’un dépôt régulier de même nature et d’une présence 
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Figure 4.3 : Températures de bobinage pour des vitesses de défilement et coefficient 
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VTiCx=10ure 4.4 : Zone interfaciale de deux compo
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Ce dépôt constitue par ailleurs une pseudo-barrière de diffusion du carbone. En effet, 
comme le montre la figure 1.3, le coefficient de diffusion du carbone dans TiCx est inférieur à 
celui du carbone dans le titane, quelles que soient les températures considérées, même si son 
large domaine de sous-stœchiométrie limite son efficacité en tant que barrière de diffusion. 
Ainsi, lors de la mise en contact avec le titane liquide, l’interaction C/Ti liquide sera 
remplacée par une interaction C/TiCx/Ti liquide pour laquelle il existe des équilibres 
chimiques (C/TiC stœchiométrique d’une part et TiC sous-stœchiométrique/Ti d’autre part) 
alors que le titane ne peut être en équilibre avec le carbone. 
Enfin, et c’est le plus important par rapport à l’objectif de ce dépôt, TiC est le composé qui 
permet au carbone d’être revêtu par du titane [LAN96,DEZ01], celui-ci ne mouillant le 
carbone que grâce à la formation de ce carbure. 
4.2.2 Mise en œuvre d’un revêtement complémentaire par RCVD 
La méthode de mise en œuvre choisie est un dépôt chimique en phase vapeur réactif 
(RCVD) dynamique. Cette technique consiste à déposer une phase sur un substrat par réaction 
chimique entre un précurseur gazeux et le substrat solide maintenu à haute température. 
Contrairement à la CVD classique, un des éléments nécessaires pour former le nouveau dépôt 
est contenu dans le substrat. Dans notre cas, il s’agit du carbone du revêtement externe du 
filament SCS-6. Par conséquent, la phase vapeur est seulement constituée d’un précurseur de 
titane, le TiCl4, et d’un gaz vecteur, l’hydrogène. 
Lorsque le précurseur se trouve à proximité du filament chauffé, il se décompose et le 
titane adsorbé à la surface réagit avec le carbone pour former le carbure de titane (figure 4.5). 
Au fur et à mesure que cette couche se forme, le carbone doit diffuser à travers elle pour 
rencontrer la phase gazeuse riche en titane, ce qui se traduit par une évolution de l’épaisseur 
de dépôt en fonction du temps de la forme e = kt1/A. L’équation globale de la réaction est  
TiCl4 + 2H2 + C → TiC + 4HCl. 
Cette technique d’élaboration possède par ailleurs plusieurs avantages :  
− vitesse de dépôt élevée : 103 à 104 Å/min 
− possibilité de contrôle de l’épaisseur, de la stœchiométrie, de la morphologie et 
de la structure cristalline du dépôt en fonction des conditions expérimentales 
− haute pureté du dépôt 
− bonne adhésion et homogénéité du revêtement sur le substrat, contrairement à la 
CVD classique [BOU87] 
De plus, son caractère dynamique lui confère la possibilité d’une intégration sur chaîne de 
production. 
4.2.2.1 Dispositif expérimental 
Le dispositif expérimental conçu, réalisé et schématisé à la figure 4.6, est constitué de trois 
parties principales :  
− un réacteur vertical à parois froides 
− un système de distribution de gaz 
− un système de défilement du filament 
Le réacteur en lui-même est divisé en trois cellules distinctes destinées au nettoyage, au 
revêtement et au refroidissement du filament. La cellule de nettoyage, parcourue par un 
mélange d’argon et d’hydrogène, purifie la surface externe du filament de carbure de silicium 
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revêtu de pyrocarbone. La deuxième cellule correspond au réacteur de dépôt, dans laquelle se 
trouve le précurseur TiCl4 et le gaz vecteur hydrogène. Enfin, la troisième cellule possède une 
atmosphère réductrice d’hydrogène qui permet le refroidissement du filament SCS-6+TiC en 
évitant ainsi l’oxydation du carbure de titane en sortie de réacteur. 
Les débits d’argon et d’hydrogène sont contrôlés par des débitmètres à flotteurs. Le 
transport de TiCl4 gazeux depuis un bulleur à température contrôlée est quant à lui effectué 
par de l’hydrogène vecteur. La concentration en précurseur du gaz vecteur dépend 
directement du débit d’hydrogène dans le bulleur et de la température de consigne de ce 
dernier. Compte tenu des faibles débits d’hydrogène vecteur utilisés, la pression partielle de 
TiCl4 dans le bulleur est considérée égale à la pression de vapeur saturante à la température de 
consigne. Par conséquent, le rapport R = [H2] / [TiCl4] est respectivement égal à 59.6 et 14.2 à 
25°C et 60°C [VIN89]. 
Pour faciliter le nettoyage du filament et pour obtenir effectivement le dépôt de carbure de 
titane, le filament SCS-6 est chauffé par effet Joule dans les deux premières cellules du 
réacteur vertical, à l’aide d’un mélange Hg/In contenu dans les électrodes de RCVD. La 
température du filament a été mesurée par un pyromètre optique et calibrée en atmosphère 
hydrogène en fonction de l’intensité appliquée. 
Un système de défilement est utilisé pour la réalisation en dynamique du dépôt par           
RCVD. Une bobine émettrice est couplée à un frein mécanique pour maintenir une tension 
constante dans le filament, et une bobine réceptrice couplée à un moteur impose une vitesse 
de 1 à 3 mètres par minute au filament SCS-6. 
4.2.2.2 Paramètres et domaine d’étude 
Les paramètres expérimentaux qui ont une influence sur les caractéristiques physico-
chimiques et morphologiques du dépôt sont au nombre de trois :  
− la température du substrat 
− le rapport R = [H2] / [TiCl4] 
− la vitesse de défilement du filament 
L’effet de chacun de ces paramètres a été étudié pour déterminer les conditions opératoires 
optimales pour l’obtention d’un dépôt de TiC homogène de l’ordre de 100 nanomètres 
d’épaisseur. 
 Pour obtenir des taux de conversion η = [TiC] / [TiCl4] et ρ = [TiC] / [C] élevés, et 
éviter les réactions secondaires telles que C + 2H2 → CH4 [BOU87,VIN89], le domaine 
d’étude suivant a été choisi:  
− T ∈ [1280K - 1650K] 
− R = 14.2 
− V ∈ [1m/min – 3 m/min], ce qui correspond pour le prototype réalisé à des 
durées de dépôts comprises entre 18 secondes et 6 secondes 
Les vitesses choisies sont régies par la taille du réacteur de notre prototype industriel de 
RCVD et par conséquent par le temps de passage du filament dans le réacteur de dépôt de 300 
mm de hauteur. 
Les conditions en température sont quant à elles dictées par des résultats d’études 
antérieures menées par plusieurs auteurs [BOU87,VIN89]. 
Il convient de noter que l’épaisseur de dépôt ne dépend pas du débit total mais du rapport 
R, c’est la raison pour laquelle il est nécessaire de travailler avec un faible débit d’hydrogène  
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atmosphère "creuset" argon hélium argon argon 
h (W/m2.K) 10 100 10 10 
atmosphère "tube de 
refroidissement" argon hélium hélium hélium 
h (W/m2.K) 10 100 100 300 
σr (MPa) 1600 1800 1650-1700 1850-1900 
 
 
Tableau 4.1 : Configurations d’expérimentations en convection variable de composites 
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 Augmentation de l’épaisseur de dépôt
 
 












(proche de 150 cm3/min) de manière à pouvoir contrôler R sans être préoccupé par la 
cinétique d’évaporation de TiCl4 dans le bulleur. 
4.2.2.3 Résultats de la RCVD sur filaments 
Les premiers essais réalisés ont permis de réduire la gamme de température dont 
l’exploration était précédemment envisagée. En effet, même pour une durée de dépôt de 18 
secondes, la limite inférieure en température permettant l’obtention d’un dépôt est de 1480 K. 
Les caractérisations physico-chimiques menées sur les filaments revêtus de TiC ont 
également permis de déterminer une borne supérieure pour les températures. Plus le temps de 
dépôt est long et la température élevée et plus le revêtement de carbure de titane est épais et 
fissuré (figure 4.7). La température maximale d’élaboration a par conséquent été fixée à 
1530K, au-delà de laquelle la plupart des filaments revêtus élaborés à différentes vitesses 
présentent des fissures de taille et de densité plus ou moins importante. 
Plusieurs paramètres antagonistes influencent l’état de fissuration du dépôt de TiC. Compte 
tenu du couplage thermo-mécanique entre le filament SCS-6 et le dépôt de carbure de titane 
de coefficients de dilatation thermiques très différents (CTESCS-6=4,5.10-6K-1 et 
CTETiC=7,7.10-6K-1), le revêtement de TiC est soumis à des contraintes résiduelles de tension 
qui diminuent lorsque l’épaisseur du dépôt augmente. Cependant, plus l’épaisseur du dépôt 
est importante et plus la probabilité de présence de défauts augmente, ce qui tend à favoriser 
les phénomènes de fissuration. Par ailleurs, la nature même du dépôt et plus particulièrement 
sa cristallinité constitue un facteur d’influence supplémentaire.  
Dans le domaine d’étude réduit en températures, compris entre 1480 K et 1530 K, les 
filaments revêtus de TiC ont été caractérisés de manière approfondie par spectroscopie 
d’électrons Auger , microsonde de Castaing et microscopie à force atomique (AFM). Il est 
important de noter que pour une température de 1480 K, seules les durées de dépôts 
supérieures à 12 secondes permettent la formation de TiC (tableau 4.2). 
Les analyses AES, réalisées par décapage ionique, permettent d’évaluer les écarts à la 
stœchiométrie des dépôts ainsi que leurs épaisseurs. Les résultats révèlent un rapport 
atomique C/Ti constant et égal à 1 sur l’épaisseur et d’un échantillon à l’autre, mais des 
épaisseurs variant de 50 à 300 nanomètres dans les conditions opératoires décrites ci-dessus 
(tableau 4.2 et figure 4.8). De plus, l’oxygène n’a pas été détecté dans le TiC, ce qui constitue 
un résultat important en ce qui concerne la capacité du revêtement à être mouillé par l’alliage 
de titane liquide. En effet, la présence d’oxygène a tendance à retarder le mouillage par 
l’alliage métallique [FRA02,LAN96,LAN97]. 
Ces analyses ont été couplées à des expertises par microsonde de Castaing. Étant donné 
que le rapport atomique C/Ti=1 quelles que soient les conditions opératoires de mise en 
œuvre, il est possible de définir un modèle couche TiC/substrat C, dont la densité et la 
composition de TiC sont connues. Ainsi, la réalisation d’un pointé d’analyse suffit à 
déterminer l’épaisseur de TiC, à partir du pourcentage massique de titane obtenu. 
La rugosité de surface, qui agit de manière non négligeable sur les temps nécessaires au 
mouillage, a été caractérisée par des analyses au microscope à force atomique AFM. Une 
forte rugosité correspond en effet à une surface effective plus importante et donc à un 
allongement du temps nécessaire au mouillage [LAN96,FRA02,LAN98]. La technique AFM 
consiste à réaliser une topographie de surface en trois dimensions d’un échantillon, avec une 
résolution atomique, par balayage d’une pointe maintenue à l’extrémité d’une mini poutre 
cantilever. Dans le mode de mesure "tapping" utilisé, le cantilever oscille à fréquence fixée à 
proximité de l’échantillon et se déplace sur la zone d’analyse. Un dispositif permet de 
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contrôler la distance pointe–échantillon de manière à maintenir une amplitude d’oscillation du 
cantilever et une force d’interaction constantes. Les déplacements, induits par une céramique 
piézo-électrique, sont enregistrés et exploités pour reconstruire la topographie de 
l’échantillon. 
Les filaments revêtus et analysés par cette technique présentent de faibles variations de 
rugosité moyenne en fonction des conditions d’élaboration et par conséquent des épaisseurs 
de dépôt. Le paramètre Ra (rugosité moyenne arithmétique) est de l’ordre de 10 à 20 
nanomètres sur des surfaces d’analyses de 4 µm2. Compte tenu de ces faibles valeurs de 
rugosité, la morphologie de la surface des dépôts est propice à l’obtention de faibles temps de 
mouillage. 
L’ensemble de ces caractérisations conduit à relever plusieurs couples temps/température 
susceptibles d’engendrer un dépôt de TiC d’environ 100 nanomètres. Ces conditions 
d’élaboration sont rapportées dans le tableau 4.2. 
Pour confirmer la possibilité d’utiliser ces filaments SCS-6/TiC dans la mise en œuvre de 
composites à matrice titane, des essais mécaniques ont été réalisés avec pour objectif de 
s’assurer que les performances mécaniques de ces matériaux n’ont pas été dégradées de 
manière significative lors de l’étape RCVD. En effet, la formation de carbure de titane donne 
lieu à une consommation du carbone protecteur du filament SCS-6, ce qui peut constituer une 
source d’endommagement susceptible d’induire des effets d’entaille sur le filament. 
Les essais de traction avec des longueurs de jauge de 40 mm ont été menés à l’aide d’un 
vidéo extensomètre. L’hypothèse de distribution aléatoire d’une famille de défauts permet de 
décrire la distribution des résistances des filaments à l’aide d’une loi de Weibull unimodale. 
La probabilité de rupture d’un filament de longueur L soumis à une contrainte uniaxiale σ est 











σ où (L0, σL0, m) sont les paramètres de la loi de Weibull 
 Ce traitement statistique a été réalisé sur 50 échantillons de chaque lot testé. La contrainte 
moyenne déterminée pour les filaments SCS6 nus est de 4500 MPa alors qu’elle n’est plus 
que de 3500 MPa après dépôt de 100 nm de TiC (figures 4.9 et 4.10). L’agression relative au 
procédé de dépôt du TiC et la présence même du carbure de titane réduisent d’environ 20% 
les performances mécaniques en traction des filaments, ce qui est tout de même acceptable 
pour l’utilisation visée. 
4.2.2.4 Retombées sur le procédé EGV 
Pour tester l’intérêt des filaments SCS-6/TiC pour les opérations d’EGV, il est nécessaire 
de mettre en œuvre de grandes longueurs de filaments revêtus de TiC par RCVD, compte tenu 
des conditions extrêmes de vitesse du procédé EGV. Aussi, pour répondre aux besoins de 
telles opérations, les conditions de RCVD dynamique suivantes ont été choisies :  
− T = 1480 K 
− R = 14.2 (température du bain de 60°C) 
− V = 1 m/min 
Des caractérisations chimiques par AES ont permis de vérifier l’homogénéité du dépôt sur 





Temps de dépôt (s) 18 12 9 7 6 
Température (K)      
1480 H 155nm     
1505 H 210 nm H 120 nm H 100 nm H 90 nm H 50 nm 
1530 H 215 nm H 200 nm H 175 nm H 160 nm H 145 nm 
1580 F 245 nm F 235 nm F 230 nm F 220 nm H 215 nm 
1650 F F F F F 
 
Tableau 4.2 : États de surface (H : homogène, F : fissuré) et épaisseurs des revêtements de 




































































y = 13x-100 








































y = 18x-149 








































































































Dans le but d’évaluer l’intérêt de ce dépôt visant l’amélioration du mouillage 
filament/matrice et le ralentissement du transfert de carbone du filament vers la matrice, 
plusieurs opérations EGV comparatives ont été mises en œuvre. 
Les expériences ont été réalisées à vitesse variable croissante avec plusieurs types de 
substrats filamentaires et dans des conditions de convection naturelle d’argon sur l’ensemble 
du procédé :  
− filament SCS-6 
− filament SCS-6 revêtu de quelques micromètres de Ti6242S par une première 
passe en EGV à 1 m/min 
− filament SCS-6 revêtu de 100 nm de TiC par RCVD 
Les substrats filamentaires ont été placés en périphérie de la charge de Ti6242S ce qui 
correspond à une courte durée de passage dans la charge. Comme énoncé précédemment, le 
filament SCS-6, placé en périphérie, ne pénètre pas dans la charge de manière globale même 
pour les vitesses de défilement les plus faibles (figure 4.11). Le composite filamentaire obtenu 
présente une excentricité du filament par rapport à la gaine de titane. 
Le filament possédant au préalable quelques micromètres d’alliage de titane en surface 
pénètre quant à lui quasi instantanément dans la charge. L’augmentation de la vitesse 
engendre la formation d’instabilités capillaires pour des vitesses avoisinant 2.5 m/min et la 
rupture du filament enduit lorsque ces gouttes solidifiées arrivent sur la bobine réceptrice. Ces 
instabilités capillaires, de forte amplitude, résultent à la fois d’une minimisation d’énergie de 
surface – instabilité Plateau-Rayleigh – et de l’emport d’une goutte hors du ménisque 
supérieur de la charge de Ti6242S (figure 4.12). 
Les observations micrographiques effectuées sur ces filaments revêtus révèlent une 
interphase de carbure de morphologie très irrégulière et d’épaisseur moyenne généralement 
supérieure à 1 µm. Il est à noter que cette morphologie n’est pas propice à la stabilité 
mécanique du système. Toutefois, aucune caractérisation mécanique n’a été effectuée à ce 
jour pour confirmer une détérioration des performances de ces matériaux. 
Le filament SCS-6/TiC réagit quant à lui initialement comme le filament pré-revêtu de 
Ti6242S. Il est mouillé par le Ti6242S lors de son passage dans la charge et totalement 
englobé par celle-ci (figure 4.13). Le rôle mouillant du TiC dans ce procédé EGV est par 
conséquent d’ores et déjà confirmé. Lorsque la vitesse de défilement est augmentée, des 
instabilités capillaires de faible amplitude se forment également. Toutefois, c’est l’apparition 
d’une goutte entraînée hors du ménisque en sortie de charge, de manière plus accidentelle, qui 
entraîne la rupture du composite filamentaire, retardée à 3.1 m/min. 
Ce filament SCS-6/TiC/Ti6242S ainsi élaboré a été caractérisé par MEB en focalisant les 
investigations sur la longueur de filament correspondant à une vitesse de l’ordre de 3 m/min. 
Contrairement aux résultats précédemment obtenus pour des vitesses identiques, le filament 
SCS-6 est entièrement recouvert de Ti6242S et se trouve centré dans la gaine d’alliage de 
titane déposée (figure 4.14a). Cependant, le caractère axisymétrique de ce filament enduit 
donne lieu à la formation d’instabilités capillaires Plateau-Rayleigh. En effet, pour de telles 
épaisseurs de gaine de Ti6242S, les temps de formation de ces gouttes sont très inférieurs à 
celui de solidification de la gaine, pour ce refroidissement et pour des refroidissements plus 
importants. Le filament enduit présente par conséquent une fraction volumique de fibres très 
variable. 
Ce filament enduit a été également observé suite à une attaque au réactif de Kroll. Les 
observations nous ont permis de vérifier que l’interphase de carbure de titane est de plus 
faible épaisseur et de morphologie plus régulière que celle observée dans des conditions de 
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vitesse et de refroidissement identiques d’EGV sur filament SCS-6 sans dépôt préalable de 
TiC. L’opération de RCVD permet donc de contrôler la morphologie et l’épaisseur de 
l’interphase obtenue après dépôt EGV. Cependant, de nombreux carbures de titane sont 
visibles dans la matrice (figure 4.14b). 
Le dépôt TiC par RCVD améliore de manière significative le mouillage filament/matrice 
lors de l’entrée dans la charge de Ti6242S, mais ne permet que partiellement une limitation de 
la diffusion de carbone. 
4.3 Conclusion 
Afin de promouvoir l’industrialisation des composites SCS-6/Ti6242S, deux voies 
d’optimisation principales ont été étudiées : une amélioration des conditions d’élaboration 
EGV visant à limiter le transfert de carbone et l’ajout d’une étape pré-EGV dans le but 
d’améliorer le mouillage. 
Les conditions de vitesses étant régies par les spécifications Snecma Moteurs en terme de 
fraction volumique de fibres dans les composites, l’étude s’est portée dans un premier temps 
sur l’amélioration du refroidissement. Le système de convection forcée d’hélium développé a 
révélé, conformément aux prévisions des simulations numériques, qu’une augmentation du 
coefficient d’échange convectif dans l’enceinte de l’appareillage EGV améliore les 
performances mécaniques des composites filamentaires SCS-6/Ti6242S. 
Dans un second temps, un revêtement pré-EGV de carbure de titane stœchiométrique de 
quelques dizaines de nanomètres d’épaisseur a été réalisé par RCVD. Malgré le caractère 
fragile de ce dépôt, les performances mécaniques des filaments SCS-6 ainsi revêtus ne sont 
que faiblement dépréciées. Les opérations EGV mises en oeuvre sur ces filaments SCS-6/TiC 
ont confirmé l’amélioration du mouillage lors de l’entrée du filament dans la charge liquide. 
Les composites filamentaires obtenus présentent une concentricité du filament et de la gaine 
d’alliage Ti6242S, mais la fraction volumique de fibres est altérée par la présence 
































































































































































Chapitre 5 :  INTERPRÉTATION ET AJUSTEMENT 
MICROSTRUCTURAUX 
Les études portant sur la zone interfaciale nous ont permis de décrire sa composition et de 
proposer des mécanismes physico-chimiques représentatifs de sa formation et de son 
évolution en température. De manière similaire, nous nous intéressons dans ce chapitre à la 
caractérisation des microstructures de la gaine de Ti6242S après EGV et après traitement 
thermique, ainsi qu’à la confirmation des évolutions et possibilités d’ajustements 
microstructuraux à l’aide d’approches mécaniques prenant en compte les états de contraintes 
résiduelles. 
5.1 Caractérisations microstructurales 
Les caractérisations microstructurales ont été effectuées par diffraction des électrons 
rétrodiffusés (EBSD). Cette technique d’analyse est couplée à un microscope électronique à 
balayage. Le principe de fonctionnement peut être décrit simplement de la manière suivante. 
Un faisceau incident d’électrons vient frapper la surface de l’échantillon poli et tilté de 70°. 
Les électrons rétrodiffusés issus des familles de plans du réseau atomique respectant la 
condition de Bragg  forment des cônes. Récupérés sur un écran de phosphore, 
ces cônes d’électrons génèrent des bandes appelées "bandes de Kikuchi" dont l’ensemble 
forme un diagramme de diffraction. Chaque bande de Kikuchi correspond à une famille de 
plans du réseau cristallin. 
)sin.2( λθ nd =
Avec une résolution spatiale de l’ordre de 5 à 10 nanomètres, l’EBSD permet d’examiner 
individuellement les grains d’un échantillon cristallin, d’en déterminer leur structure 
cristalline, grâce à l’étude des bandes de Kikuchi, et leur orientation cristalline (angles 
d’Euler). Ainsi réitérée sur l’ensemble d’une microstructure cristalline, les analyses EBSD 
permettent de construire une cartographie d’orientations ou de phases cristallines. 
L’étude de la microstructure α/β de l’alliage de titane Ti6242S d’échantillons élaborés par 
EGV et traités thermiquement porte essentiellement sur la détermination des phases 
cristallines en présence et des relations d’orientations entre grains de ces phases. 
L’exploitation de ces données permet alors de déterminer le type de microstructure de 
l’alliage de titane Ti6242S et de la comparer à celle de l’alliage brut de forgeage ou celle 
observée dans les ANAM. 
La figure 5.1 illustre le schéma de principe de la technique EBSD [SAR94]. 
5.1.1 Études préliminaires 
Plusieurs auteurs se sont d’ores au déjà penchés sur l’étude des microstructures d’alliages 
de titane et des mécanismes de transformations de phases par EBSD 
[GEY02,GEY00,WAG02,CAR01,GLA03-b]. N.Gey and M.Humbert ont notamment proposé 
plusieurs méthodes de détermination des caractéristiques du grain β haute température dont 
sont issus à température ambiante les grains α analysés [GEY02,HUM99,GEY96]. 
L’exploitation des résultats d’analyses EBSD nécessite cependant la connaissance de 
données cristallographiques relatives aux alliages de titane et qui sont présentées ci-dessous. 
Les alliages de titane possèdent des relations d’orientations définies entre les phases 
allotropiques α (hexagonal compact, c/a=1.586) et β (cubique centré), appelées relations de 
Burgers α/β (figure 5.2). 
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Les plans denses et les directions denses des structures cristallines α et β sont parallèles 
entre eux [GEY02,SAN02,GEY03] :  
(110)β // (0001)α  
[111]β // [11 0]
−
2 α  
Compte tenu des relations de Burgers et des symétries des phases α et β, un total de douze 
orientations α distinctes peut émaner de l’orientation d’un grain β de départ lors de la 
transformation allotropique β → α [HUM02]. Ces variants, exprimés dans le repère du grain 
β, sont détaillés dans le tableau 5.1. 
Afin de reconnaître de manière systématique les variants α appartenant au même grain β 
de départ, les relations d’orientations spécifiques entre le variant 1 et les 12 variants possibles 
ont été calculées. Pour cela, les matrices de rotations entre deux variants spécifiques ont été 
générées et exploitées afin de déterminer l’angle de rotation minimal entre ces variants et 
l’axe de rotation associé. Ceci nous permet d’en déduire un tableau de désorientations 
possibles entre variants α issus d’un même grain β, avec pour référence le variant 1 (tableau 
5.2). Ces résultats viennent compléter de précédentes investigations menées par N.Gey and 
M.Humbert [GEY03]. Les paires axe-angle déterminées sont représentatives des relations de 
Burgers α/α en complément des relations pré-définies α/β. 
La caractérisation des microstructures de Ti6242S nécessite non seulement l’étude des 
relations d’orientations entre phases et du respect des relations de Burgers, mais également la 
connaissance des plans d’habitat (interfaces entre les réseaux cristallins des phases initiale et 
finale) de la phase α. La procédure de détermination et d’analyse de ces plans d’habitat peut 
être décrite synthétiquement de la manière suivante :  
− mesure des traces expérimentales de plans d’habitat α par EBSD : angles d’Euler 
(ϕ1, φ, ϕ2) et angle γ (figure 5.3) 
− expression des coordonnées de la trace expérimentale dans le repère du cristal 
− calcul de la trace des plans d’habitat théoriques à la surface de l’échantillon dans 
le repère du cristal : produit vectoriel de la normale au plan d’habitat théorique 
par la normale à l’échantillon 
− comparaison des traces expérimentales et théoriques : écart angulaire 
La bibliographie nous fournit les plans d’habitat théoriques de la phase α, exprimés dans le 





{334}β, {344}β [BLA97]. 
Ces études préliminaires nous permettent maintenant d’exploiter les analyses EBSD mises 
en oeuvre sur différents matériaux. 
5.1.2 Étude de la microstructure de Ti6242S brute d’EGV 
Il a été observé que la matrice d’alliage de titane α/β dans les composites filamentaires 
SCS-6/Ti6242S bruts d’EGV, issue d’un refroidissement très rapide depuis l’état liquide, 
possède une microstructure métastable très fine (figure 2.9). La phase β résiduelle est 
difficilement observable, contrairement à la phase α majoritaire qui apparaît sous forme 



















Figure 5.1 : Schéma de principe de l’appareillage EBSD 
 
 
Figure 5.2 : Relations d’orientations de Burgers α/β 
 
 
n° variant indices du plan dense bêta indices de la direction dense bêta
1 1 1 0 -1 1 -1
2 1 1 0 1 -1 -1
3 1 -1 0 1 1 -1
4 1 -1 0 -1 -1 -1
5 0 1 1 1 1 -1
6 0 1 1 -1 1 -1
7 0 1 -1 1 1 1
8 0 1 -1 -1 1 1
9 1 0 1 1 1 -1
10 1 0 1 1 -1 -1
11 1 0 -1 1 1 1





































































Les relations de Burgers α/β ont pu être étudiées grâce à la réalisation d’un pointé EBSD 
sur la phase β résiduelle et de plusieurs pointés EBSD sur la phase α (figure 5.5). L’ensemble 
de ces points d’analyse se situe dans une même zone, correspondant à haute température à un 
même grain β.  
Les matrices de rotation entre le pointé β et chacun des pointés α ont été générées à partir 
des angles d’Euler et comparées aux matrices de rotation prédéfinies entre la phase β et les 
différents variants α en relations de Burgers. Les écarts angulaires entre les relations 
d’orientations expérimentales et théoriques sont compris entre 1,3 et 3,5° ce qui permet de 
considérer que les relations de Burgers α/β sont respectées. Ces relations d’orientations α/β 
ont également été mises en évidence par microscopie électronique en transmission (figure 
5.4b). 
De manière similaire, nous avons analysé les relations d’orientations expérimentales α/α et 
les avons comparées aux données théoriques du tableau 5.1. Le calcul de la trace de la matrice 
ε, reliant les matrices de rotation α/α expérimentales et théoriques selon l’expression 
∆exp=ε.∆th [GEY03], nous permet de déterminer l’écart angulaire θ entre les matrices ∆exp 
et ∆th. Les valeurs de θ, comprises entre 0,5 et 2,5°, respectent la tolérance habituelle de 5° 
[GEY03]. 
L’ensemble de ces expertises confirme par conséquent le respect des relations de Burgers 
α/β ainsi que α/α dans la microstructure de la gaine d’alliage Ti6242S issue de l’EGV. 
La mesure des traces expérimentales est relativement délicate étant donnée la finesse de la 
microstructure de l’alliage Ti6242S à l’issue de l’EGV. Cependant, 20 traces α ont pu être 
mesurées dont 6 dans la zone de réalisation du pointé β (figure 5.6). Ces dernières ont été 
comparées aux traces des plans d’habitat théoriques {334}β et {344}β. Les résultats révèlent 
un écart avec la théorie de 3.6°, inférieur à l’incertitude expérimentale, mais ne permettent pas 
de départager les deux types de plans d’habitat proposés. 
Par ailleurs, l’ensemble des traces expérimentales mesurées ont été comparées aux traces 
des plans d’habitat théoriques {1 }05
−
α et {5 }10
−
α exprimés dans le repère α. L’histogramme de 
la figure 5.7 représente la fréquence cumulée des écarts entre trace expérimentale et trace 
théorique. Il met en évidence qu’environ 80% des mesures expérimentales se situent à moins 
de 5° d’écart avec la théorie. 
Cette correspondance entre traces théoriques et expérimentales, étayant les observations 
micrographiques et les résultats d’orientations entre phases α/α et α/β, permet de conclure au 
caractère martensitique de la microstructure Ti6242S brute d’EGV. Ce résultat est en parfait 
accord avec l’étude menée par T.Ahmed et al. sur les transformations de phases d’alliages de 
titane α+β, montrant que des taux de refroidissement excédant 410°C/s produisent une 
microstructure totalement martensitique [AHM98]. 
L’étude par EBSD de la microstructure des composites filamentaires SCS-6/Ti6242S brute 
d’EGV nous a permis de montrer que la microstructure Ti6242S après EGV, obtenue par un 
refroidissement très rapide depuis l’état liquide, est très fine, métastable et possède une 
microstructure du type martensitique. 
5.1.3 Microstructure Ti6242S traitée thermiquement 
La microstructure de la gaine de Ti6242S obtenue après un traitement thermique 
équivalent au cycle thermique de la compaction isostatique à chaud (figure 5.8b) présente une 
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morphologie générale proche de celle de l’alliage Ti6242S brut de forgeage (figure 1.7), très 
différente de celle brute d’EGV (figure 5.8a). 
La matrice du composite filamentaire traité thermiquement est constituée de grains α 
primaire dont la taille varie entre 10 et 50 µm et d’une microstructure β transformée (figure 
5.8b). Cette dernière se compose d’aiguilles α de quelques micromètres d’épaisseur entre 
lesquelles subsiste une phase β résiduelle de 0.5 µm d’épaisseur en moyenne (figure 5.9). Les 
grains α primaires se situent de manière préférentielle dans le zone proche de l’interface 
filament/matrice riche en carbone, ce dernier ayant un caractère alphagène. 
Malgré la visualisation de la phase β par MEB, il demeure très difficile de réaliser un 
pointé EBSD sur cette phase, dont les angles d’Euler caractéristiques sont nécessaires à 
l’étude des mécanismes d’évolutions microstructurales susceptible d’être envisagée. Pour 
pallier cette difficulté et en vue d’une étude ultérieure des transformations de phases, nous 
avons utilisé une méthode graphique permettant, à partir de pointés EBSD sur la phase α et en 
considérant les relations de Burgers α/β respectées, de déterminer indirectement les angles 
d’Euler du grain β parent. Contrairement à d’autres méthodes de détermination de l’état 
microstructural haute température d’un alliage, celle-ci ne nécessite pas la connaissance de 
fonctions de densité d’orientations [HUM99] ou bien encore de considérations sur la sélection 
de variants [HUM99] et de calculs matriciels [GLA03-a,GLA03-b]. Les figures de pôles des 
plans denses {0001}α et des directions denses < >0112
−−
α des pointés α sont présentées à la 
figure 5.10. Ces projections stéréographiques permettent de reconstruire directement les pôles 
des plans denses {110}β et des directions denses <111>β. Ainsi, les angles d’Euler du grain β 
haute température correspondant sont déterminés, sans qu’il ne soit nécessaire de réaliser une 
analyse EBSD sur la phase β résiduelle.  
Par ailleurs, les analyses EDX des phases α et β en présence mettent en évidence une 
partition des éléments d’alliage selon leur caractère alphagène ou bétagène. Cette 
manifestation est très visible dans le cas du molybdène (figure 5.9). Ces analyses sont 
confortées par la réalisation d’une cartographie élémentaire du molybdène à l’aide d’une 
microsonde de Castaing (figure 5.11). 
Par conséquent, le traitement thermique du composite filamentaire SCS-6/Ti6242S, qui 
induit une évolution de la microstructure globale de l’alliage de titane, tend à favoriser les 
évolutions microstructurales telles que la redistribution des éléments d’addition et la 
stabilisation de la matrice de Ti6242S. 
5.1.4 Matériaux de comparaison 
Les microstructures de la gaine de Ti6242S des composites filamentaires après EGV et 
après traitement thermique sont comparés avec celles de l’échantillon synthétique obtenu par 
mélange de Ti6242S+0.25% C trempé depuis l’état liquide (figure 3.26) et d’un ANAM. 
L’échantillon Ti6242S+0.25% C présente une microstructure très fine, analogue à celle de 
la microstructure Ti6242S brute d’EGV. Les conditions de refroidissement appliquées au 
mélange Ti6242S+0.25% C sont représentatives de celles subies par le composite filamentaire 
lors de l’EGV. Après traitement thermique, la microstructure Ti6242S du mélange évolue 
vers une structure aux grains de taille plus importante, telle que celle rencontrée dans les 
composites filamentaires. Cette correspondance microstructurale entre matériaux "simulés" et 
matériaux "réels" confirme les analogies présentées au chapitre 3 concernant le comportement 















2e variant angle (°) description de l'axe de rotation
1 0,00 identité
2 0,54 axe c : OK
3 0,00 à +5.263° de l'axe (a1), dans le plan basal
4 0,00 à 180+5.263° de l'axe a1, dans le plan basal
5 0,83 à 99.03° de l'axe c, dans un plan contenant c et un axe à +5.26° de (a1+240°) dans le plan basal
6 0,00 axe (a1 + 240°) = a3 : OK
7 3,26 à 72.44° de l'axe c, dans un plan (a2,c) soit (a + 120°,c)
8 0,83 à 80.97° de l'axe c, dans un plan contenant c et un axe à +5.25° de (a+120°) dans le plan basal
9 3,26 à 72.44° de l'axe c, dans un plan (-a2,c) soit (a +300°,c)
10 ,83 à 80.97° de l'axe c, dans un plan contenant c et un axe à +5.25° de (a+240°) dans le plan basal
11 ,83 à 99.03° de l'axe c, dans un plan contenant c et un axe à +5.26° de (a1+60°) dans le plan basal











































Figure 5.4 : Gaine de Ti6242S de composite filamentaire brut d’EGV 
(a) micrographie MET 


























































































































































Si l’on compare maintenant la microstructure de la gaine de Ti6242S des composites 
filamentaires traités thermiquement avec celle d’un ANAM, plusieurs remarques peuvent être 
formulées :  
− l’ANAM possède une microstructure Ti6242S aciculaire "quasi" α au sein de 
laquelle la phase β résiduelle se situe aux joints de grains de la phase α (figure 
1.10), contrairement à la microstructure des composites filamentaires traités 
thermiquement, composés d’une part de grains α primaires et d’une structure β 
transformée (figure 5.8), 
− la proportion de phase allotropique α dans l’ANAM est supérieure à celle de la 
gaine de Ti6242S des composites filamentaires traités thermiquement. 
Ces différences peuvent dans un premier temps être attribuées à une variation de la vitesse 
de refroidissement du matériau massif que représente l’ANAM par rapport au composite 
filamentaire de diamètre moyen 250 µm, refroidissement qui s’effectue de manière naturelle 
dans le four de traitement après le maintien à la température de traitement. Il est en effet 
envisageable qu’un refroidissement plus lent de l’ANAM agisse sur les transformations de 
phase ainsi que sur la quantité de carbone alphagène transféré depuis le filament vers la 
matrice. Une plus grande diffusion de carbone serait susceptible d’augmenter la proportion de 
phase α et un refroidissement plus lent pourrait conduire à une microstructure plus grossière. 
5.2 Étude mécanique des composites filamentaires 
L’approche mécanique des filaments de SiC gainés par la matrice de Ti6242 n’a pas pour 
objectif de déterminer ou pour le moins de prédire les performances des composites massifs 
résultants, mais de confirmer et compléter les investigations physico-chimiques qui visent à 
comprendre l’ensemble des mécanismes intervenant au cours de l’enduction des filaments et 
de la solidification du revêtement matriciel ainsi qu’au cours de traitements thermiques 
ultérieurs. 
Cette étude à caractère mécanique a été basée sur la comparaison entre comportements en 
traction des filaments nus avant enduction et des filaments revêtus avant et après traitement 
thermique. 
Pour aborder ces aspects mécaniques que ce soit au niveau des rigidités des composites 
filamentaires et de leurs constituants ou que ce soit au niveau des résistances à la rupture 
exprimées le plus souvent en terme de déformations à la rupture, un certain nombre 
d’hypothèses ont du être faites : 
− bien que le comportement en traction des composites filamentaires étudiés puisse 
ne pas être totalement linéaire en raison de la plastification éventuelle de la 
matrice, ces matériaux sont considérés fragiles, la rupture du filament étant 
supposée entraîner instantanément la rupture de l’ensemble. En effet, en raison 
de la rigidité importante du filament par rapport à celle de la matrice presque 
quatre fois inférieure, la matrice n’est pas capable de supporter la charge 
appliquée au filament au moment de sa rupture. Il convient néanmoins de 
souligner que ce comportement fragile n’a pas lieu de se retrouver dans les 
pièces composites constitués de nombreux filaments puisque la charge relaxée 
lors de la rupture d’un filament n’est pas reprise par la matrice mais transmise 
aux filaments intacts les plus proches, 
− l’opération d’enduction à très haute température mais pendant une durée très 
courte et les traitements thermiques à température modérée ne modifient pas la 
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rigidité des filaments de SiC. Cette hypothèse a d’ailleurs pu être confirmée par 
des essais de traction sur filaments SCS-6 nus et sur filaments dénudés, 
− les comportements mécaniques intrinsèques des composites ne peuvent être mis 
en évidence que s’ils sont corrigés des états de contraintes résiduelles dus aux 
écarts de variations de volume des constituants au cours de leur refroidissement, 
− pour ce qui est de la matrice en Ti6242S, les changements de volume combinent 
ceux correspondant à la dilatation thermique (CTESCS-6 = 4,5.10-6K-1 ; CTETi6242S 
= 9,9.10-6K-1) et ceux correspondant aux transformations de phase. 
Par conséquent, une première étape de l’étude mécanique permettant en particulier de 
mettre en évidence une dégradation des filaments et des évolutions de la matrice suivant sa 
microstructure, a consisté à évaluer les contraintes résiduelles dans les composites 
filamentaires à l’issue des opérations d’enduction et des traitements thermiques ultérieurs. 
Une fois ces contraintes résiduelles évaluées, la comparaison des déformations à rupture 
effectives des filaments avant et après enduction, et après traitement thermique a permis de 
définir le niveau de dégradation des filaments. 
Par ailleurs, les évolutions des rigidités et des limites d’élasticité de la matrice ont pu être 
rapprochées et corrélées avec celles de sa microstructure. 
5.2.1 Évaluation des contraintes résiduelles 
Compte tenu de l’excentricité du filament par rapport à la gaine de matrice des composites 
filamentaires testés en traction et de la différence de coefficient de dilatation thermique de 
chacun des constituants, ces composites filamentaires possèdent au repos et à température 
ambiante une courbure (figure 5.12), représentative des états de contraintes de chacun des 
constituants. 
Par conséquent, la détermination analytique des états de contraintes du composite 
filamentaire brut d’EGV et après traitement thermique a été effectuée à partir des valeurs des 
rayons de courbure, en supposant respectée l’hypothèse selon laquelle les déformations 
résiduelles n’affectent pas dans leurs manifestations la planéité des sections des composites 
filamentaires. 
La représentation schématique d’une section du matériau SCS-6/Ti6242S est illustrée à la 
figure 5.13. Les notations utilisées dans cette représentation et dans les calculs mécaniques 
effectués sont les suivantes :  
− G : centre de gravité de l’ensemble de la section du composite filamentaire, 
− G’ : centre de gravité de la section de la matrice seule ((S-s).dm = s.(df-dm)) 
− G’’ : centre de gravité de la section du filament SCS-6 
− S : aire de la section du composite filamentaire, 
− s : aire de la section du filament SCS-6 
− dm : distance entre G (abscisse x) et G’ (abscisse x’) 
− df : distance entre G’ (abscisse x’) et G’’ (abscisse x’’) 
− Dm : diamètre de la section du composite filamentaire, 
− Df : diamètre du filament SCS-6 
− Ix’’f et Ix’m : moments quadratiques des sections du filament et de la matrice 
seule par rapport à leur axe de flexion, respectivement x’’ et x’, 


























































Figure 5.8 : Micrographies MEB de la gaine de Ti6242S de composites filamentaires 
(a) brute d’EGV 
(b) après traitement thermique 
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Figure 5.9 : Microstructure β transformée de composite filamentaire traité thermiquement 





















































 Pôles {0001} (axes c) de pointés α 
Pôles {110} β haute température 
Pôles {2110} (axes a) de pointés α 
Pôles {111} β haute température  
 
 
Figure 5.10 : Projections stéréographiques des phases α et β haute température en 













Figure 5.11 : Cartographie élémentaire du molybdène dans le composite filamentaire 



















− E  : module d’Young de la matrice m
− E  : module d’Young du filament SCS-6 f
− Mx’’  et Mx’  : moments fléchissants du filament en G’’ et de la matrice en G’ f m
− N et N  : efforts normaux subits par le filament en G’’ et par la matrice en G’ f m
− y  et y  : ordonnées des points du filament (origine G’’) et de la matrice seule 
(origine G’) 
f m
− σ  et σ  : contraintes résiduelles dans le filament et dans la matrice f m
Les moments quadratiques des sections de chacun des deux constituants sont explicités 
sous la forme suivante :  






















Le composite filamentaire au repos n’est soumis à aucune force extérieure, ce qui nous 
permet d’écrire le bilan des efforts normaux, des moments fléchissants en G’, ainsi que 
l’expression du rayon de courbure :  
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Les contraintes résiduelles internes dans le filament et dans la matrice peuvent alors être 
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La mesure du rayon de courbure a permis de quantifier les contraintes résiduelles et leur 
répartition dans une section de composite filamentaire SCS-6/Ti6242S. La figure 5.14 
présente les résultats obtenus sur un filament élaboré en convection naturelle argon/hélium et 
possédant une fraction volumique de fibres de 20%. Le filament, globalement en 
compression, possède des contraintes résiduelles évoluant entre –390 MPa à l’interface 
filament/matrice et 10 MPa. La matrice de Ti6242S, globalement en tension, possède quant à 
elle des contraintes résiduelles évoluant entre 200 MPa à l’interface filament/matrice et –65 
MPa. 
Après traitement thermique, ce composite filamentaire possède un rayon de courbure 
quatre fois plus petit (une courbure quatre fois plus importante). Les contraintes résiduelles 
internes dans ce composite filamentaire traité thermiquement sont par conséquent quatre fois 
supérieures à celles calculées pour le matériau brut d’EGV. Le traitement thermique appliqué 
modifie donc notablement l’état de contraintes du composite SCS-6/Ti6242S. 
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5.2.2 Dégradation des filaments de SiC 
A partir de ces résultats, les courbes contrainte-déformation obtenues lors des essais de 
traction sur composites filamentaires ont pu être exploitées, afin de déterminer les 
déformations à rupture effectives des filaments SCS-6 et de les comparer avec celle du 
filament avant EGV. Ainsi, il est possible de quantifier "in situ" l’état de dégradation du 
filament suite au procédé de mise en œuvre EGV sans obligatoirement passer par 
l’élimination du revêtement matriciel et de manière plus ou moins partielle l’élimination de la 
zone interfaciale de carbure. 
Il est important de noter que la réalisation des essais de traction sur éprouvette de 
composite filamentaire a nécessité de redresser ces composites filamentaires avant de les fixer 
dans des talons en papier permettant l’application des efforts de traction. Cette opération 
revient à appliquer un moment fléchissant égal à l’opposé des moments fléchissants résiduels 
du filament et de la matrice. Le bilan des moments fléchissants en G’ s’écrit alors : 
   )'''('''' mfffmf MxMxdNMxMx +−=++
En considérant cette équation et celle relative au bilan des moments fléchissants en G’ du 
composite filamentaire au repos, il est possible d’en déduire que N ’=2N . L’effort normal 
subit par le filament redressé étant égal à deux fois celui du composite filamentaire au repos, 
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avec ε  la déformation à rupture apparente du filament, qui correspond à la déformation à 
rupture du composite filamentaire, et ε  la déformation induite par la présence dans le 
filament des contraintes résiduelles calculées ci-dessus. Les déformations à rupture apparentes 




Lorsque le composite filamentaire est redressé pour la réalisation des essais de traction, les 
distributions des contraintes dans les sections de la matrice et du filament sont homogènes. Le 
calcul de ε  peut par conséquent être effectué à partir de l’équation ci-dessous :  rf






La déformation à rupture effective du filament ainsi déduite n’est inférieure à la valeur 
théorique de 1% de déformation à rupture du filament SCS-6 que dans le cas des composites 
filamentaires traités thermiquement, pour lesquels la déformation à rupture effective du 
filament au sein du composite filamentaire est de 0,4%. Ce résultat met en évidence :  
− une dégradation du filament SCS-6 au cours du traitement thermique, ce qui est 
peu probable en raison de la présence d’une couche résiduelle protectrice de 
C+SiC et de la température modérée du traitement thermique vis-à-vis du SiC du 
filament, 
− un effet d’entaille induit par l’accroissement d’épaisseur de l’interphase de TiC 
qui passe de 0,5 µm après EGV à 1 µm en moyenne après traitement thermique. 
Cette interphase fragile en tension, comme la matrice dont le coefficient de 
dilatation est voisin, ne peut que se fissurer prématurément et conduire à un 
infléchissement progressif des courbes contraintes-déformations, ce qui est 
observé. L’augmentation de la sollicitation en tension de ces fissures est 
susceptible de provoquer par effet d’entaille la rupture du filament et 























































Figure 5.14 : Répartition des contraintes dans la section de composite filamentaire brut 
























Figure 5.15 : Micrographies MEB-HR de profils de rupture de composites filamentaires 
SCS-6/Ti6242S 
     (a) brute d’EGV 





















































− une rupture prématurée de la matrice dont la fragilisation pourrait être importante 
en raison d’un accroissement très notable du taux de carbone transféré du 
revêtement du filament vers la matrice en tension. Sous l’action des effets 
d’entaille de l’interphase de carbure fissurée, la matrice pourrait se rompre de 
manière fragile et entraîner par surcharge et concentration de contrainte la 
rupture du filament. 
Pour se focaliser sur une hypothèse plutôt qu’une autre, il convient donc d’aborder aussi 
les aspects mécaniques relatifs à la matrice. 
5.2.3 Évolution des caractéristiques de la matrice de Ti6242S 
5.2.3.1 Corrélation entre rigidité et microstructure 
Contrairement à celle des filaments SCS-6, la rigidité de la matrice de Ti6242S est 
modifiée par les conditions de mises en œuvre de l’EGV et de traitement thermique. La 
microstructure et plus particulièrement la fraction volumique de chacune des phases 
allotropiques influence en effet la valeur de la rigidité de la matrice, compte tenu des 
différences de rigidités des phases α et β du titane : Eα=110 GPa et Eβ=90 GPa. Il convient 
néanmoins de noter que malgré la présence d’une proportion faible mais non négligeable de 
phase β, la rigidité de l’alliage Ti6242S à l’état forgé est supérieure à celle du titane pur en 
raison de la présence des éléments d’alliage. 
La rigidité de la gaine de Ti6242S est déterminée à partir du début de la courbe de 
chargement du composite filamentaire et en utilisant la loi des mélanges : 
    mmffcomposite VEVEE .. +=
Etant donné la faible épaisseur de l’interphase de carbure de titane, sa contribution à la 
rigidité apparente du composite filamentaire n’a pas été prise en compte. Dans ce cadre, les 
calculs ont montré une augmentation de la rigidité de la matrice de 100 à 115 GPa entre le 
composite filamentaire brut d’EGV et après traitement thermique. Cette accroissement peut à 
priori être relié à une modification microstructurale et plus particulièrement à une 
augmentation de la fraction volumique de phase α plus rigide que la phase β. 
L’augmentation de la rigidité de la matrice après traitement thermique entraîne un 
accroissement des contraintes dans la gaine de Ti6242S, ce qui vient conforter l’évolution des 
états de contraintes constatée dans les composites filamentaires et déjà discutée au paragraphe 
5.2.1. 
5.2.3.2 Corrélation entre limite d’élasticité et microstructure 
Les courbes de traction des composites filamentaires mettent en évidence un changement 
de pente correspondant à la plastification de la gaine de Ti6242S et/ou éventuellement à la 
fissuration de l’interphase de TiC. L’évaluation de cette pseudo-limite d’élasticité pour les 
composites filamentaires permet de déterminer la limite d’élasticité effective de la gaine de 
Ti6242S, dont la valeur dépend de la microstructure de l’alliage et/ou du début 
d’endommagement de la zone interfaciale filament/matrice. 
L’effort normal subit par la matrice des composites filamentaires redressés étant égal à 
deux fois celui du composite filamentaire au repos (N’m=2Nm), la limite d’élasticité effective 
peut être mise sous la forme suivante :  
   rmEaEm εεε .2+=
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avec εEa la limite d’élasticité apparente de la matrice, qui correspond à la limite d’élasticité 
du composite filamentaire (égale à 0,85% à la suite de l’opération d’EGV et à 0,45% après 
traitement thermique), et εrm la déformation induite par la présence des contraintes résiduelles 
dans la matrice. 
Étant donnée la distribution homogène des contraintes dans la matrice lorsque le composite 
filamentaire est redressé, εrm est le rapport de la contrainte résiduelle de tension dans la 
matrice par la rigidité de la gaine de Ti6242S déduite de l’exploitation des courbes de 









2 −=ε >0 
Les calculs réalisés ont mis en évidence une très faible réduction de la limité d’élasticité 
effective de la matrice par traitement thermique, évoluant de 0.9% à 0.8%, celle-ci restant très 
proche de la valeur théorique de 0.9%. 
Il convient néanmoins de noter que certaines courbes contraintes-déformations obtenues 
sur des composites filamentaires après traitement thermique ne laissent pas apparaître de 
pseudo-limite d’élasticité mais un comportement fragile confirmé par les faciès de rupture 
correspondants (figure 5.15b), alors qu’à l’issue des opérations d’EGV, ces faciès sont 
toujours ductiles au niveau de la matrice (figure 5.15a). Les limites d’élasticité de la gaine de 
matrice traitée thermiquement pourraient ainsi ne pas être atteintes au moment de la rupture 
manifestement fragile des composites filamentaires traités thermiquement. Elles pourraient 
par conséquent être voisines ou supérieures à 1%. 
Il est donc envisageable comme évoqué dans la section 5.2.2, qu’à la suite du traitement 
thermique, les effets d’entaille de l’interphase d’épaisseur croissante, combinés à une 
fragilisation de la matrice, soient à l’origine des ruptures des composites filamentaires, 
expliquant ainsi une apparente chute des déformations à rupture des filaments. 
L’ensemble de l’approche mécanique qui a été effectuée, confirme l’étude microstructurale 
révélant qu’à l’issue des opérations d’EGV, la matrice est de microstructure très fine et de 
comportement ductile malgré la présence significative des précipités de carbure de titane de 
composition sous-stœchiométrique. Les effets du traitement thermique similaire à celui 
effectué pendant la consolidation des composites conduisent à une résorption des précipités de 
carbure. Cependant, l’augmentation de l’épaisseur de l’interphase fragile et l’augmentation de 
la taille de la microstructure, par ailleurs enrichie en phase α, conduisent à une fragilisation de 
l’ensemble. Il en résulte des ruptures beaucoup moins ductiles après traitement thermique 
qu’à l’issue de l’EGV. 
5.3 Conclusion 
La caractérisation microstructurale de la gaine de Ti6242S après EGV a permis de 
conclure au caractère métastable de cette microstructure fine de type martensitique, issue d’un 
refroidissement très rapide depuis l’état liquide. Un traitement thermique équivalent au cycle 
thermique de compaction isostatique à chaud entraîne une évolution de la gaine de Ti6242S 
vers une microstructure "quasi" α de taille de grains plus importante, dont la morphologie 
générale se rapproche de l’état brut de forgeage de l’alliage. Ce comportement et plus 
particulièrement l’augmentation de la proportion de phase α, a été validé par l’approche 
mécanique, basée sur la comparaison des comportements propres du filament SCS-6 et de la 
matrice d’alliage Ti6242S après EGV et après traitement thermique. Par ailleurs, les 
exploitations des essais mécaniques par la prise en compte des contraintes résiduelles 
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auxquelles sont soumis les constituants des composites filamentaires, a montré que les 
performances en terme de déformation à rupture effective du filament et de limite d’élasticité 
effective de la matrice ne sont guère réduites après l’opération d’EGV mais sont réduites 























































































































































Conclusion et perspectives 
L’objectif principal de l’étude consistait à comprendre les phénomènes physico-chimiques 
mis en jeu lors de la mise en œuvre par EGV de composites filamentaires SCS-6/Ti6242S, à 
proposer des modèles et mécanismes permettant de décrire ces processus et à développer des 
voies d’optimisation afin de fiabiliser le procédé et promouvoir ainsi l’industrialisation de ces 
composites SiC/Ti. 
Les principaux verrous identifiés initialement comme limitant à la fois les performances 
thermo-mécaniques de ces composés et le respect des spécifications industrielles en terme de 
morphologie sont le transfert de carbone depuis le filament vers la matrice et les difficultés de 
mouillage lors de l’entrée dans le bain liquide du filament céramique revêtu de carbone. 
Afin d’appréhender précisément le comportement du revêtement de carbone du filament en 
interaction avec la matrice d’alliage Ti6242S liquide puis solide et les effets correspondants 
sur les matériaux synthétisés, un modèle de solidification et de formation de la zone 
interfaciale a été proposé. Celui-ci a été validé par une étude microstructurale exhaustive, 
s’attachant à la caractérisation des produits de la zone de réaction et également à la 
microstructure propre à l’alliage Ti6242S. Le composite filamentaire brut d’EGV est 
constitué de trois composantes microstructurales juxtaposées : une interphase continue de 
carbure de titane à l’interface filament/matrice, une zone eutectique (co-précipitation de TiC0.5 
et de Ti6242S) et une microstructure de type martensitique de l’alliage de titane. Toutefois, 
l’application d’un traitement thermique permet une redistribution des précipités de carbure de 
la zone interfaciale et plus particulièrement conduit à une réduction de leur taille de sorte que 
les précipités sub-microniques résultant ne peuvent avoir l’effet fragilisant que l’on pouvait 
craindre. 
La modification du système de refroidissement de l’appareillage EGV a cependant mis en 
évidence le gain de performances mécaniques induit par l’utilisation d’une convection forcée 
d’hélium, associée à un fort coefficient d’échange convectif. Le transfert de carbone, limité 
par ce système, reste néanmoins trop important pour empêcher la formation des phases 
fragilisantes constituant la zone de réaction interfaciale. 
A ce stade, les propriétés thermo-mécaniques des composites SCS-6/Ti6242S sont 
conformes aux spécifications Snecma Moteurs. Cependant, la morphologie générale des 
composites filamentaires élaborés par EGV présente, dans des conditions de grandes vitesses 
de défilement nécessaires à l’obtention d’une fraction volumique de fibres comprise entre 
30% et 35%, une excentricité de la gaine de Ti6242S par rapport au filament céramique. Ce 
comportement est le résultat d’un défaut de mouillage réactif de l’alliage de titane sur le 
filament. 
Pour pallier cette difficulté, un revêtement pré-EGV de faible épaisseur de TiC sur filament 
SCS-6 a été mis en œuvre par RCVD. Ce dépôt, mouillable par le titane, a permis d’obtenir 
des composites filamentaires de revêtement concentrique avec le filament, à des vitesses où 
jusqu’alors la gaine de titane était systématiquement excentrée. Cependant, cette optimisation 
des conditions de couplage filament/matrice et plus particulièrement de mouillage, introduit 
de nouveaux verrous. En effet, le caractère axisymétrique du composite filamentaire ainsi 
formé engendre la formation d’instabilités capillaires de type Plateau-Rayleigh. La colonne 
d’alliage de titane liquide, d’épaisseur importante à grande vitesse, évolue spontanément vers 
un état de minimisation d’énergie de surface avant qu’elle n’ait eu le temps de se solidifier. 
Une nouvelle adaptation du système de convection forcée est par conséquent en cours. Elle 
consiste en l’ajout de buses de refroidissement dès la sortie du bain liquide, afin de solidifier 
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encore plus rapidement les couches externes de la gaine de Ti6242S et d’éviter la formation 
de ces instabilités capillaires. 
Par ailleurs, les opérations EGV sur filaments SCS-6+TiC ont révélé une rupture en 
défilement du composite filamentaire aux alentours de 3 m/s, provoquée par l’emport d’une 
goutte hors du ménisque supérieur de la charge liquide d’alliage de titane Ti6242S. Ce 
phénomène doit faire l’objet d’une étude complémentaire, afin d’estimer les facteurs relatifs à 
sa formation et de reconsidérer si nécessaire certaines solutions technologiques, l’objectif 
étant de travailler à des vitesses de défilement proches de 6 m/s (fraction volumique de fibres 
de l’ordre de 35%). 
De plus, une étude comparative plus approfondie, particulièrement sur le plan mécanique, 
entre le contrôle du mouillage par une opération d’enduction de Ti6242S préalable à l’EGV et 
par un pré-revêtement de TiC par RCVD permettrait d’évaluer l’intérêt relatif entre ces deux 
méthodes. Dès maintenant, il est possible d’affirmer que le revêtement de TiC obtenu par 
RCVD conduit à l’obtention d’une interphase de morphologie continue et d’épaisseur 
inférieure à 0.5 µm, alors qu’après une double enduction, l’interphase est accidentée et 
d’épaisseur susceptible de déprécier les caractéristiques mécaniques, ainsi que l’ont montré 
les traitements thermiques. 
Par ailleurs, dans le cas où le revêtement préalable de TiC serait considéré comme étant la 
solution la plus satisfaisante, il serait envisageable d’améliorer encore les conditions de 
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La mise en œuvre par voie liquide de matériaux composites à matrice d’alliage de titane 
renforcés par des filaments de carbure de silicium conduit, malgré la rapidité du procédé 
utilisé pour enduire les filaments par l’alliage liquide, à d’importantes interactions physico-
chimiques au niveau des interfaces formées. 
Ces interactions entre le revêtement de carbone des filaments et le titane liquide contrôlent 
en particulier la cinétique de mouillage du filament et les transferts de carbone du filament 
vers la matrice. 
Des modèles, confirmés par des observations et analyses microscopiques, ont permis de 
comprendre les mécanismes mis en jeu au cours du procédé d’élaboration et en particulier de 
la solidification. 
Il est apparu que le dépôt par voie chimique réactive de carbure de titane sur le revêtement 
de carbone du filament de carbure de silicium était un moyen efficace pour favoriser le 
mouillage du filament par l’alliage de titane liquide et pour contrôler non seulement les 
transferts de carbone mais aussi les conditions d’obtention de composites filamentaires 
correspondant aux spécifications attendues. 
 
Mots clés : Composites à matrice titane - Composites filamentaires - Procédé d’élaboration - 
Microstructure d’alliage base titane - Ti6242S - Carbure de titane - Filament de carbure de 
silicium - SCS-6 - Revêtement par enduction liquide - Interface/interphase 
 
Abstract 
Liquid route process of titanium matrix composites reinforced by silicon carbide filaments 
gives rise to important interactions at the resulting interfaces, despite the high speed of the 
coating process. 
The interactions between the carbon outer layer of the filament and the liquid titanium 
alloy control the wettability kinetics of the filament as well as the carbon transfer from the 
filament toward the matrix. 
Models, confirmed by observations and microscopic analyses, were able to describe the 
mechanisms related to manufacturing process and particularly to the solidification. 
A reactive chemical vapour deposition of titanium carbide on the carbon outer layer of 
silicon carbide filament appeared to be efficient for improving the wettability of the filament 
by liquid titanium alloy and for controlling not only carbon transfer but also the elaboration 
conditions needed to obtain filamentary composites in agreement with expected 
specifications.  
 
Keywords : Titanium matrix composites - Filamentary composites - Manufacturing process - 
Titanium alloy microstructure - Ti6242S - Titanium carbide - Silicon carbide fibre - SCS-6 - 
Liquid coating - Interface/interphase 
